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De nombreuses complications osseuses d’origine pathologique ou traumatologique 
sont des indications à l’utilisation de biomatériaux prothétiques. La chirurgie orthopédique 
représente un marché grandissant en raison du vieillissement de la population, de 
pathologies telles que les tumeurs osseuses, l’ostéoporose et l’obésité. Les besoins des 
patients en termes de confort et de temps de guérison doivent être une priorité pour les 
chercheurs.  
 
La grande majorité des prothèses actuellement implantées est en alliage métallique 
(prothèses totales de hanche, de genou, matériels d’ostéosynthèse...). Un de leurs 
inconvénients est la différence de propriétés mécaniques avec les tissus sur lesquels elles 
sont fixées. L’implantation de biomatériaux ayant des propriétés mécaniques beaucoup plus 
élevées que celles de l’os conduit au phénomène reconnu de « stress-shielding ». Il est à 
l’origine d’une perturbation du remodelage des tissus osseux qui peut entraîner le 
descellement des prothèses, et diminuer voire bloquer la réparation osseuse dans le cas 
d’une fracture. 
 
De nouvelles recherches doivent être menées pour concevoir des biomatériaux ayant 
un comportement mécanique proche de celui des tissus calcifiés.  Cela suppose une parfaite 
connaissance des propriétés mécaniques de la matière osseuse en milieu physiologique. 
Dans une logique biomimétique, il est proposé ici d’étudier la faisabilité et la caractérisation 
de nanocomposites hybrides à matrice polyamide renforcée par des nanoparticules 
d’hydroxyapatite. L’objectif de cette étude est de promouvoir une ligne de produits basée sur 
une famille de matériaux semi-rigides pouvant répondre aux exigences en terme 
d’équivalence mécanique pour la chirurgie orthopédique. 
 
Ce mémoire se divise en trois chapitres : 
 Le premier est une synthèse bibliographique faisant le point sur les différents niveaux 
d’organisation de la matière osseuse et ses propriétés viscoélastiques. Le concept 
d’adaptation d’impédance mécanique des matériaux prothétiques et l’état de l’art sur les 
prothèses « flexibles » seront présentés. 
 Dans le second chapitre sont décrits les matériaux et l’ensemble des techniques d’analyse 
utilisé dans cette étude. Des rappels théoriques seront introduits pour la compréhension 
et l’exploitation des données expérimentales. 
 Le dernier chapitre rassemble les résultats obtenus par analyse thermique, diélectrique et 
mécanique de nos échantillons. L’origine de la mobilité moléculaire à l’échelle locale et 
délocalisée de la matrice polymère sera étudiée. L’influence du taux d’hydratation et de 
l’introduction de nanoparticules sur cette mobilité sera précisée.  
 
  












Ce chapitre est dans un premier temps consacré à la description de la matière 
osseuse. La vision multi-échelles présentée permet de mettre en évidence la complexité 
structurale des tissus calcifiés. Nous verrons que l’os peut être considéré comme un 
nanocomposite hybride naturel alliant des performances biologiques et physiques 
remarquables. A ce titre, sa viscoélasticité sera étayée et les mécanismes de pertes 
mécaniques détaillés. Nous verrons enfin les avantages incontestables de l’utilisation de 
biomatériaux pour l’orthopédie ayant des propriétés mécaniques équivalentes aux tissus 
osseux. 
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A. Organisation structurale des tissus calcifiés 
Le squelette assure trois fonctions vitales pour l’organisme : une fonction 
biomécanique (site de fixation des muscles et ligaments pour la locomotion, protection des 
organes vitaux), une fonction métabolique (régulation du métabolisme phosphocalcique), et 
une fonction hématopoïétique (réservoir de cellules souches). Ces différentes fonctions se 
traduisent morphologiquement par l’existence d’os de géométrie et de structure adaptées.  
 
I. Classification, morphologie externe et composition 
 
I.1. Classification des os 
 
 L'organisme humain contient 206 os. Ils peuvent être classés en fonction de leur 
géométrie macroscopique. On distingue : 
• les os longs, comme le fémur, l'humérus, le tibia... 
• les os courts généralement de forme cubique tels que les os du tarse (pied) et du 
carpe (poignet, main), 
• les os plats, minces et en général courbés, comme les os de la tête, les côtes, le 
sternum... 
• enfin, les os irréguliers, qui n'appartiennent à aucune des trois catégories 
précédentes, comme les vertèbres et les os coxaux. 
 
I.2. Morphologie externe  
 
Les os longs peuvent être divisés en différentes parties (Figure I.1). La diaphyse qui 
constitue la zone cylindrique centrale de l'os, les épiphyses aux extrémités, et les 
métaphyses de forme conique qui relient la diaphyse aux épiphyses. Ces dernières sont 
couvertes de tissus cartilagineux alors que tout le reste de l'os est revêtu d'une membrane 
de tissu conjonctif vascularisé appelé périoste, qui sert d'attache aux tendons et ligaments, 
et assure la croissance de l'os en épaisseur [Toppets 2004].  
 
 




Figure I.1. Différentes parties d'un os long (ici, le fémur) 
 
Le cas particulier des vertèbres témoigne des capacités d’adaptation de notre organisme à 
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Figure I.2. Schéma d'une vertèbre lombaire (vues axiale et latérale) 
 
I.3. Composition de la matière osseuse 
 
La matière osseuse est un nanocomposite hybride composée d'une phase organique, 
d'une phase minérale et d'eau, représentant respectivement en moyenne 22, 69 et 9% en 
masse chez les mammifères adultes [Lees 1981, Banks 1993]. La matrice organique est 
constituée à 90% de substance fibrillaire (majoritairement du collagène) et de 10% d'autres 
composés organiques minoritaires formant la substance dite fondamentale ou interfibrillaire 
[Fisher 1985, Toppets 2004]. Cette dernière comprend les glycosaminoglycanes, les 
protéoglycanes et de petites protéines non collagéniques comme l'ostéocalcine, 
l'ostéonectine, l'ostéopontine... Certains d'entre eux influencent directement la minéralisation 
de la matrice collagénique [Maillet 1979, Toppets 2004]. 
La phase minérale est composée de cristaux de phosphate de calcium de composition 
chimique proche de l'hydroxyapatite Ca10(PO4)6(OH)2 [Rey 1990]. Ce sont eux qui confèrent 
aux tissus calcifiés leur dureté et leur rigidité.  
A cette matrice extracellulaire hybride est associé l'ensemble du système cytologique osseux. 
Les cellules osseuses sont au nombre de quatre: 
 les ostéoblastes, cellules mononucléées de forme grossièrement cubique de 20 à 30 
µm, elles sont responsables de la production des constituants de la phase organique 
osseuse (collagène puis substance fondamentale) et initient sa minéralisation. Ils se 
situent au contact du tissu ostéoïde qu'ils élaborent en surface de l'os en croissance 
[Raif 1993], 
 les cellules bordantes, ostéoblastes au repos, tapissent la majorité des surfaces 
osseuses internes. Elles peuvent être activées sous l'influence de stimuli, 
 les ostéocytes, emprisonnés dans des lacunes de la matrice osseuse appelées 
ostéoplastes, sont d'anciens ostéoblastes. Ils conservent un rôle actif en assurant le 
renouvellement de la matrice osseuse, 
 les ostéoclastes, cellules plurinucléées de 100µm de diamètre, synthétisent des 
enzymes et des acides pour briser les fibres de collagène et libérer la substance 
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II. Organisation structurale osseuse interne 
 
II.1. Les tissus cortical et spongieux 
 
Il existe deux principaux types de tissus osseux: le tissu cortical ou compact, et le 
tissu trabéculaire ou spongieux, représentant respectivement 80 et 20% de la masse 
squelettique [Bronner 1999]. L'os compact, dit encore Haversien, apparaît comme une 
masse solide et dense, alors que l'os spongieux est constitué d'un réseau de trabécules 
d'épaisseur variable délimitant un système de cavités interconnectées contenant la moelle 
rouge et des vaisseaux sanguins.  
Par exemple, sur la Figure I.3, on constate que la partie diaphysaire des os longs contenant 
la moelle jaune (matières graisseuses) est constituée d'os cortical, alors que les parties 
internes des métaphyses et épiphyses sont constituées d'os spongieux protégé par une fine 
écorce d'os compact. Les cavités médullaires sont tapissées par une couche de tissu 
conjonctif, riche en cellules, appelée endoste [Toppets 2004]. 
La distribution d'os cortical et spongieux varie significativement d’un os à l’autre. Ainsi, l'ulna 
est constitué de 92% d'os cortical et de 8% d'os spongieux, alors qu'une vertèbre en 
contient environ 62 et 38% respectivement [Cowin 2001]. L'os cortical est principalement 
responsable de la fonction de support mécanique alors que l'os spongieux assure plutôt les 
fonctions de régulation minérale et hématopoïétique. 
Au cours de la vie, l'os se renouvelle pour entretenir ses fonctions. Cette activité est liée au 
degré de porosité du tissu osseux et donc à la surface osseuse exposée aux fluides 
physiologiques. Ainsi, l'os cortical, beaucoup moins poreux que l'os trabéculaire (5 à 30% 
contre 30 à 90% [Toppets 2004]), est remplacé à hauteur de 3 à 4% par an, alors que l'os 




Figure I.3. Localisation de l'os cortical et spongieux dans la région proximale du fémur 
 
Une coupe transversale et longitudinale à la jonction des zones diaphysaire et métaphysaire 
d'un os long laisse apparaître une forte structuration (Figure I.4). L'unité de base de l'os 
cortical est l'ensemble de 20 à 30 lamelles concentriques formant un système appelé ostéon 
de 200 à 250 µm de diamètre en moyenne chez l'homme [Cowin 2001]. Ces ostéons 
s'orientent parallèlement dans l'axe de l'os (suivant les lignes du champ de contrainte 
mécanique) et s'associent par le biais d'os interstitiel lamellaire plus ancien provenant de la 
résorption d'anciens ostéons.  
A chaque ostéon est associé un canal dit de Havers de 20 à 100 µm de diamètre, dans lequel 
se logent des vaisseaux sanguins et des filets nerveux. Les canaux de Havers sont reliés 
entre eux par des canaux de Volkman qui s'ouvrent à la surface de l'os au travers du 
périoste ou à l'intérieur de la cavité diaphysaire au travers de l'endoste. A la jonction des 







Chapitre 1. Synthèse bibliographique 
16 
eux, aux cellules bordantes, à la moelle osseuse et aux canaux de Havers par un vaste 
réseau d'extensions cytoplasmiques contenues dans de très fins canaux tubulaires ramifiés 
appelés canalicules et parcourant l'ensemble du tissu osseux. Ce réseau qui s'ouvre au fluide 
extracellulaire assure la nutrition et les activités métaboliques des cellules osseuses. 
 
 
Figure I.4. Coupe transversale et longitudinale d'un os long 
 
La description de la structure osseuse à l'échelle de l'élément unitaire appelée "lamelle" fait 
appel aux différents niveaux d'organisation microniques et submicroniques de la matière 
osseuse. 
 
II.2. Organisation structurale osseuse à l'échelle micronique  
 
Au terme de sa maturation, la matrice osseuse est dite lamellaire par opposition à la 
matrice primaire ou fibreuse rencontrée aux premiers stades de l'ossification embryonnaire 
ou de la réparation d'une fracture (Figure I.5).  
Le tissu osseux primaire résulte de l'entassement de fibres de collagène disposées de façon 
désordonnée. Au cours de la maturation du matériel osseux, les fibres de collagène 
s'ordonnent pour donner naissance à des lamelles de 3 à 7 µm d'épaisseur dans lesquelles 
elles s'agencent parallèlement les unes aux autres [Rho 1998]. Les lamelles s'organisent 
ensuite de différentes manières pour donner naissance aux différents tissus osseux: 
spongieux, compact ou périostique. 
 
canal de Volkman 
canaux de Havers












Figure I.5. Schémas d'un tissu osseux primaire et lamellaire 
 
Il est aujourd'hui admis [Toppets 2004] que l'orientation relative des fibres de collagène 
d'une lamelle à l'autre est voisine de 90° (Figure I.6). En microscopie optique polarisée, on 
distingue une alternance de lamelles sombres et claires résultant de l'existence de deux 
types de lamelles. La première interprétation du phénomène de biréfringence fut accordée à 
la différence d'orientation des fibres de collagène entre lamelles adjacentes [Royce 1993]. 
Plus récemment, il a été proposé l'existence de lamelles dites fibrillaires (riche en collagène, 
de taux de minéralisation et d'épaisseur faibles) et "cémentantes" pour expliquer le 
phénomène [Toppets 2004].  
Ce serait à la fois l'orientation relative des fibres de collagène et la présence de lamelles plus 
ou moins minéralisées qui confèreraient à l'os des propriétés mécaniques remarquables 
responsables de sa tenue suivant divers modes de sollicitation.  
 
 
Figure I.6. Désorientation relative des fibres de collagène dans un ostéon 
 
II.3. Organisation structurale osseuse à l'échelle submicronique 
 
II.3.1. La matrice organique 
  
La matrice organique osseuse est constituée en majorité de collagène. Le collagène 
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De façon générale, les protéines résultent de la condensation de molécules contenant 
à la fois une fonction amine primaire (-NH2) et une fonction acide carboxylique (-COOH). Ces 
molécules sont appelées aminoacides par les chimistes ou acides aminés par les biologistes: 
 
  R⎯CH⎯COOH 
            ⏐ 
             NH2 
 
Les protéines sont des biopolymères dont les motifs de répétition (appelés résidus) 
s'enchaînent par l'intermédiaire de groupement amides (CO-NH) appelés encore liaison 
peptidique. Le nom du résidu est fonction de la nature chimique du groupement latéral R. 
 
NH2⎯CH⎯CO⎯NH⎯CH⎯ CO⎯NH⎯CH⎯CO⎯NH⎯CH⎯CO⎯ 
                        ⏐                    ⏐                     ⏐                    ⏐ 
       R          R'                     R''                  R''' 
      
Le collagène est constitué de chaînes polypeptidiques de 1052 à 1060 acides aminés 
appelées chaînes α. Chaque chaîne est constituée d'une séquence centrale et de deux 
séquences terminales appelées télopeptides. Un polypeptide peut être décrit par la 
succession de "triplets" formés par trois résidus. Suivant l'enchaînement des résidus et des 




Une chaîne α admet une conformation de type hélicoïdale, sauf au niveau des 
télopeptides (Figure I.7). La présence de la glycine tous les trois résidus conditionne la 
formation en hélice. La présence d'autres résidus tels que la proline (Pro) et l'hydroxyproline 
(Hyp), auxquelles sont associés des cycles pyrollidines, confère au système des restrictions 



















Trois chaînes α s'associent pour former une superhélice appelée tropocollagène  de 
1,5 nm de diamètre (Figure I.8). C'est ce que l'on appelle familièrement la molécule de 
Gly          X         X           Gly         X       X 
0,29 nm 
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collagène. Elle est stabilisée par la formation de liaisons hydrogènes entre résidus de chaînes 
adjacentes ou entre des résidus et des molécules d'eau [Rich 1955, Ramanchandran 1988].  
 
Figure I.8. Molécule de collagène, structure en superhélice 
 
Les chaînes α, en s'associant, définissent divers types de collagène. A l'heure actuelle, on 
dénombre près d'une vingtaine de collagènes différents que l'on retrouve dans la peau, les 
tendons, les tissus cartilagineux, les vaisseaux, les tissus constituants les organes vitaux... Le 




Les molécules de tropocollagène s'agencent les unes aux autres de façon régulière 
pour donner naissance à des microfibrilles de 10 à 500 nm de diamètre [Parry 1984]. Des 
paquets de trois, quatre voire cinq molécules de tropocollagène sont mis bout à bout avec un 
espace entre la tête d'un paquet et la queue du suivant (Figure I.9). D'une ligne à l'autre, on 
décale d'un multiple de la longueur d'une molécule de tropocollagène. Au microscope 
optique en lumière polarisée, cela se traduit par l'alternance de zones sombres et claires 




Figure I.9. Arrangement des molécules de collagène dans une microfibrille 
 
La formation de paquets de molécules de tropocollagène est nécessaire pour l'obtention de 
trous de dimensions suffisantes pour la nucléation puis la croissance des nanocristaux 
d'apatite lors de la minéralisation de la matrice osseuse. 
Les microfibrilles s'accolent parallèlement les unes aux autres pour former des fibrilles qui à 
leur tour s'agencent pour former des fibres (Figure I.10). Suivant le type de tissu, ces fibres 
sont désordonnées (peau, cartilage) ou disposées parallèlement pour constituer les faisceaux 
de collagène propres à chaque lamelle (dans les tissus osseux matures, tendons...).  
 
trou recouvrement






Figure I.10. Les différents niveaux d'organisation de la matière collagénique osseuse [Maillet 
1979] 
 
La stabilité des structures aux différents niveaux est assurée par l'existence de liaisons 
hydrogène mais également de liaisons intermoléculaires entre molécules de tropocollagène 
(au niveau des télopeptides) d'une même microfibrille ou de deux microfibrilles adjacentes. 
 




La composition chimique du minéral osseux est 
Ca8.3 1.7(PO4)4.3(CO3)1(HPO4)0.7(OH,CO3)0.3 1.7, le caractère   symbolisant une lacune [Legros 
1986]. Son caractère cristallin est peu marqué mais sa structure cristalline est souvent 
comparée à celle de l'hydroxyapatite phosphocalcique (HAp) de formule Ca10(PO4)6(OH)2. 
L'HAp cristallise dans le système hexagonal (groupe spatial P63/m) avec les paramètres de 
maille suivants [Kay 1964]: 
 
a = b = 9,418 Å, c = 6,881 Å, α = β = 90°, γ = 120° 
 
La structure cristallographique de l'HAp (Figure I.11) consiste en un empilement quasi 
compact d'ions orthophosphates tétraédriques (PO43-) qui forment deux types de tunnels 
parallèles à l'axe c: les premiers de type I contiennent en leurs centres des ions calcium 
nommés Ca(I), et les seconds plus larges de type II, sont "tapissés" d'ions calcium Ca(II) qui 
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Figure I.11. Projection de la structure apatitique dans le plan (001) 
 
Les principales différences entre l'HAp et le minéral osseux sont les substitutions des 
orthophosphates (PO4) par des carbonates (CO3) ou des hydrogénophosphates (HPO4), une 
très faible teneur en ions hydroxyles (OH) compensée par une forte teneur en carbonate 
(CO3), et la présence de lacunes anioniques et cationiques en quantité importante. De plus, 
différents cations comme le magnésium, le potassium, le strontium... peuvent se substituer 
aux ions calcium [Young 1975, Legeros 1980]. 
L'apatite osseuse est un composé lacunaire. La non stœchiométrie des cristaux permet 
d'assurer des échanges ioniques importants et donc la régulation des concentrations ioniques 
des liquides physiologiques. Ceci est également à relier à l'importante surface spécifique des 
nanocristaux évaluée à près de 100 m²/g [Fois 1999].  
 
Localisation et morphologie des nanocristaux d’apatite osseuse 
 
Les premiers cristaux d’apatite naissent entre les microfibrilles de collagène dès les premiers 
stades de la croissance osseuse, lorsque l’os n’est pas encore lamellaire [Su 2003]. 
Interviennent alors la nucléation et la croissance de cristaux apatitiques à l’intérieur et à la 
surface des microfibrilles lors de la maturation de l’os [Jackson 1957, Landis 1995]. Il a été 
montré par diffraction des rayons X une croissance préférentielle des cristaux suivant leur 
axe c, parallèlement aux fibres de collagène [Su 2003]. Ceci conforte le rôle de renfort des 
nanocristaux dans les tissus osseux [Khun-Spearing 1996]. 
La forme et les dimensions de ces cristaux varient suivant les auteurs. On retrouve dans la 
littérature les termes de barreau, d'aiguille et de plaquette suivant l’état de maturation de la 
matière osseuse [Rho 1998]. Les dimensions sont toutes nanométriques. Selon Weiner et 
Traub, les dimensions sont de l'ordre de 2-3 nm d'épaisseur, 25 nm de largeur et 50 nm de 








tunnel de type I 
tunnel de type II 
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osseuse extraits de diaphyses de fœtus humains par MET (Figure I.12). Ils mettent en 
évidence la croissance de plaquettes d’apatite en fonction de l’âge: de 18x12 nm à 32x19 nm 
pour des fœtus de 16 à 26 semaines respectivement. 
 
 
Figure I.12. Image MET de nanocristaux d'apatite d’une diaphyse fémorale d’un fœtus 




 Des travaux récents de Kotha et Guzelsu [Kotha 2000] proposent une interphase 
entre la matrice organique et les charges inorganiques constituées de protéoglycannes et 
d'autres protéines non collagéniques. Une affinité commune pour les deux phases, 




L'os contient environ 9% d’eau, quantité variable suivant l’âge et le degré de 
minéralisation [Toppets 2004]. Cette eau est à la fois présente dans la matrice collagénique 
et le minéral osseux. En fonction de la concentration en masse d'eau du collagène, différents 
types d'eau sont rencontrés. De façon générale, il existe trois types d'eau: l'eau structurale 
faisant partie intégrante de la structure, l'eau liée formant des liaisons hydrogène et souvent 
décrite comme une eau non cristallisable, et enfin l'eau libre qui cristallise à 0°C. 
Dans le collagène, quatre types d'eau peuvent être définis suivant son taux d'hydratation 
[Nomura 1977]. Pour une concentration inférieure à 0,07g d'eau par gramme de collagène, 
l'eau est dite structurale et est intimement liée à la structure du tropocollagène en créant des 
ponts entre les chaînes α. Pour une concentration comprise entre 0,07 et 0,25g/g, l'eau se 
situe entre les molécules de tropocollagène, à l'intérieur des microfibrilles, et est qualifiée de 
liée. Pour des teneurs en eau supérieures allant jusqu'à 0,45g/g, l'eau s'immisce dans les 
espaces interfibrillaires mais ne peut être qualifiée ni d'eau liée ni d'eau libre. Il s'agit d'une 
eau ayant des caractéristiques intermédiaires. Enfin, au delà de 0,45g/g, l'eau libre est 
détectée par Analyse Calorimétrique Diatherme avec un pic de fusion à 0°C. 
Une remarque doit être apportée quant à l’eau présente dans le réseau capillaire des tissus 
calcifiés constituant le milieu d'échange et d'apport nutritif des cellules osseuses. Cette eau 
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libre contient des ions minéraux mis en mouvement par des phénomènes de diffusion purs 
auxquels s'ajoutent des phénomènes de convection provoqués par les déformations de la 
matière osseuse lors des mouvements des membres locomoteurs. Nous verrons par la suite 
que cette eau a été considérée comme une éventuelle source de pertes mécaniques des 
tissus calcifiés. 
On peut également considérer deux types d'eau en interaction avec le minéral osseux. Il 
existe l'eau adsorbée à la surface des cristaux et l'eau intracristalline. Selon Rey, il existe en 
surface des nanocristaux d'apatite, une couche aqueuse ionique organisée contrôlant les 
échanges avec l'environnement aqueux [Rey 2006]. L'eau pénétrant le réseau cristallin de 
l'hydroxyapatite se substitue aux ions hydroxyles OH- ou réagit pour donner des ions 
hydrogénophosphates sur les sites des ions orthophosphates PO43-. Le départ de cette eau 
s'effectue entre 200 et 900 °C, est irréversible et entraîne une modification des paramètres 
de maille du réseau cristallin [Legeros 1978]. 
 
L’activité cellulaire constante permet d’assurer les différentes fonctions du squelette. Nous 
allons à présent mettre l’accent sur le caractère dynamique de l’os, d’abord d’un point de vue 
biologique puis mécanique.  
 
III. Tissus calcifiés: matériaux vivants 
 
L'os est un matériau vivant et subit de multiples remaniements morphologiques lors 
de sa croissance, de son renouvellement constant (remodelage), de son vieillissement, et 
enfin au cours de désordres pathologiques (ostéoporose, ostéosarcome...) ou 
traumatologiques (fissures, fractures). Ainsi, dans tous les cas, il existe une balance délicate 
qui équilibre les différentes phases de synthèse et de résorption des tissus osseux impliquant 
des hormones et l'ensemble des cellules décrites précédemment. 
 
III.1. Remodelage osseux 
 
 Depuis la fin du 19ème siècle, l’os est connu pour être un matériau capable de mesurer 
et de s’adapter aux charges mécaniques qu’il subit en modifiant sa morphologie [Wolff 
1892]. Ainsi, un os maintenu immobile sous un champ de déformation nul ne joue plus 
aucun rôle de soutien mécanique et se résorbe. A contrario, un os sollicité mécaniquement 
de façon dynamique se renouvelle activement pour maintenir et adapter ses propriétés 
mécaniques à son environnement. Différents stimuli ont été proposés pour expliquer 
l’adaptation de l’os incluant les contraintes [Wolff 1892], la densité d’énergie de déformation 
[Cowin 1976], l’amplitude des déformations [Rubin 1985], et la vitesse de déformation 
[Lanyon 1984]. Tous ces mécanismes ont pour effet de solliciter la phase fluide présente 
dans le réseau poreux de l’os générant des potentiels électriques ou des flux de potentiels 
[Pollack 1984] auxquels les cellules osseuses sont sensibles [Jendrucko 1976, Jacobs 1998]. 
L’entretien de la matière osseuse au cours de la vie est assuré par le processus de 
remodelage à l’aide d’unités fonctionnelles de remodelage où les activités des ostéoclastes et 
ostéoblastes sont étroitement liées. Les activités métaboliques de ces deux populations 
cellulaires sont couplées dans l’espace et dans le temps au travers des quatre phases 
principales du remodelage que sont l’activation, la résorption, l’inversion et la formation. 
La nouvelle matrice extra-cellulaire produite par les ostéoblastes est appelée substance pré-
osseuse ou tissu ostéoïde, et comble les lacunes. De nombreuses hormones, vitamines et 
facteurs de croissance contrôlent l'activité de ces cellules. Parmi les facteurs de croissance 
sécrétés par les ostéoblastes eux-même, les BMP (Bone Morphogenetic Protein) jouent un 
rôle essentiel dans l’ostéogenèse par des effets combinés sur le recrutement, la prolifération 
et la différenciation des ostéoblastes et de leurs précurseurs. 
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La minéralisation se déroule dans un deuxième temps (8 à 10 jours après la formation de la 
matrice organique, nécessaire à sa maturation), au niveau du front de minéralisation, à la 
jonction entre le tissu ostéoïde et le tissu minéralisé. 
Sur la Figure I.13 est mise en évidence la mobilité d'une unité fonctionnelle de remodelage, 





Figure I.13. Unité de remodelage 
 
La production de matière osseuse, sa maturation et son remodelage obéissent à des stimuli 
mécaniques dynamiques. La fréquence de sollicitation de l’os est un paramètre fondamental 
qui conditionne la vitesse et la qualité de son renouvellement [Rubin 1994, Rubin 1996]. 
 
III.2. Troubles osseux 
 
III.2.1. Troubles traumatologiques 
 
 Suite à un accident (chute, coup...), les os peuvent subir des dommages plus ou 
moins graves allant de la simple fissure à la fracture multiple. Dans tous les cas, l'os possède 
la capacité de s'autoréparer. 
Une fracture, comme toute blessure, entraîne une destruction tissulaire et une hémorragie. 
Des signaux stimulent les cellules impliquées dans les phases initiales du processus de 
réparation. Les granulocytes neutrophiles et les macrophages éliminent localement les débris 
cellulaires. Les cellules mésenchymateuses et les capillaires sanguins prolifèrent et 
permettent la formation de tissu conjonctif puis de tissu cartilagineux qui forment un cal et 
comblent le foyer de fracture. Parallèlement, les cellules ostéoprogénitrices (du périoste et 
de l’endoste) prolifèrent et se différencient en ostéoblastes qui fabriquent du tissu ostéoïde 
qui progressivement remplace l’ébauche cartilagineuse et se calcifie. Le cal osseux est 
ensuite remodelé par les ostéoclastes pour restaurer la forme originale de l’os.  
La réparation d’une fracture est favorisée par l’immobilisation (non totale) des fragments 
osseux (plâtre, ostéosynthèse chirurgicale) et dure normalement entre 6 et 12 semaines 
selon le type de fracture. 
 
III.2.2. Troubles pathologiques 
 
De nombreuses pathologies osseuses sont à l'origine de maux divers. Les pathologies 
qui intéressent cette étude sont celles pour lesquelles l'utilisation de biomatériaux apporte 
une réponse bénéfique aux malades. Les autres maladies qui nécessitent des traitements 
médicamenteux lourds ou devant faire l'objet de thérapies géniques ne sont pas abordées. 
La maladie à l'origine de la plupart des actes de chirurgie orthopédique est l'ostéoporose. Les 
caractéristiques cliniques de cette maladie sont une diminution de la densité osseuse 
Cellules bordantes 
Ostéoclaste Ostéoblastes 
Activation Résorption Inversion Formation 
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associée à une porosité croissante des tissus calcifiés [Genant 1996]. Le remodelage de l’os 
trabéculaire étant beaucoup plus rapide que l’os cortical, l’ostéoporose se manifeste plus 
tardivement dans ce dernier. La conséquence est une fragilisation progressive des os avec 
un risque croissant de fracture, notamment au niveau du col du fémur et des vertèbres où la 
quantité relative d’os spongieux est élevée. En 2003, 345000 hospitalisations pour des 
fractures du col du fémur ont été enregistrées aux États-unis et plus de 325000 fusions 
vertébrales ont dû être réalisées. Parmi elles, 137000 concernaient les vertèbres cervicales et 
environ 162000 les vertèbres lombaires. (Source: National Center for Health Statistics, 
Centers for Disease Control and Prevention; 2003 National Hospital Discharge Survey). Avec 
l’accroissement de la durée de vie, ces chiffres sont en constante augmentation. Le marché 
de l’orthopédie représentait un chiffre d’affaire de plus de 11 milliards de dollars en 2004. En 
2012, on estime que les ventes auront doublé pour atteindre près de 23 milliards de dollars. 
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B. Propriétés mécaniques des tissus calcifiés 
 
 Les propriétés mécaniques des tissus osseux ont fait l'objet d'un grand nombre de 
publications dans le passé. Les résultats diffèrent suivant le mode de sollicitation des 
échantillons (statique ou dynamique, en traction, compression, flexion ou torsion) mais 
également en fonction du site de prélèvement (os cortical ou trabéculaire, de fémur, de 
vertèbre...), des directions de prélèvement, du conditionnement des échantillons, de leur 
taille, des conditions expérimentales de mesures, et des caractéristiques de l'être vivant 
prélevé (espèce, âge, poids, taille, pathologies). 
La majorité des bases de données sur les propriétés mécaniques des tissus osseux 
contiennent des valeurs de modules mécaniques en sollicitation statique obtenues par fluage 
sous contrainte ou en mode de relaxation de contrainte. La relaxation de contrainte 
(déformation imposée) est un moyen efficace pour mettre en évidence le caractère 
viscoélastique de l'os mais peut s'avérer être relativement long. De plus, il faut savoir qu’en 
conditions physiologiques l'os est soumis à des perturbations mécaniques dynamiques (entre 
0,1 et 10 Hz). Ainsi, pour caractériser au mieux les propriétés mécaniques dynamiques des 
tissus osseux tout en minimisant le temps de l'expérimentation, il convient de travailler dans 
le domaine fréquentiel.  
Cette partie est consacrée à la synthèse des différents résultats de la littérature concernant 
la détermination des propriétés viscoélastiques des tissus osseux, en sollicitation statique ou 
dynamique, et suivant les divers modes de sollicitation possibles. La mise en évidence du 
caractère viscoélastique de l'os, de ses origines et de sa modélisation sont présentées. 
 
I. Viscoélasticité des tissus osseux 
 
I.1. Mise en évidence expérimentale 
 
Bien qu’elle fût reconnue depuis longtemps comme étant une des particularités 
mécaniques des tissus calcifiés [Rauber 1876 , Currey 1965, Smith 1965], la viscoélasticité 
n’a fortement éveillé la curiosité des chercheurs que depuis une vingtaine d’années. Par 
exemple, Sasaki et al. ont testé en mode de relaxation de contrainte en torsion et en flexion 
statique, des macro-échantillons de fémur de bœuf (40x8x0.5 mm) natifs et déminéralisés 
[Sasaki 1993a, Sasaki 1993b]. Les modules élastiques varient de façon continue dans le 
temps attestant du caractère visoélastique de l’os. 
Une étude récente présente l'évolution du facteur de pertes tan δ d'échantillons 
longitudinaux et transversaux de tibia humain de dimensions millimétriques (3x12x17 mm) 
sollicités en mode de torsion et flexion sur une gamme de fréquence très étendue [Garner 
2000]. Les valeurs élevées du facteur de pertes tan δ démontrent le caractère viscoélastique 
marqué du tissu osseux cortical. Les pertes mécaniques présentent néanmoins un minimum 
dans la gamme des fréquences physiologiques (Figure I.14). 
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Figure I.14. Évolution du facteur de pertes d’os cortical tibial humain en fonction de la 
fréquence [Garner 2000] 
 
Ceci semblerait en contradiction avec la fonction d’absorption (partielle) par les os de 
l’énergie mécanique générée au quotidien. L’absorption mécanique augmente autour de la 
gamme des fréquences physiologiques : à hautes fréquences pour l’absorption des vibrations 
et des chocs, et à basses fréquences pour assurer la relaxation mécanique de l’os lorsque 
celui-ci subit des déformations quasi statiques (fluage). Mano se base sur l’existence de 
liaisons sacrificielles entre le collagène et le minéral osseux pour expliquer la minimisation 
des pertes mécaniques aux fréquences physiologiques [Mano 2005]. Ces liaisons spécifiques 
avaient été mises en évidence par Thompson et al. sur des molécules de collagène soumises 
à des efforts de traction à l’aide d’un microscope à force atomique [Thompson 2001]. 
 
I.2. Effet d'échelle 
 
Des mesures en torsion ont été réalisées sur des ostéons isolés et des groupes 
d'ostéons allant jusqu'à douze unités ostéoniques dans une gamme de fréquence de 7 à    
39 Hz [Frasca 1981]. Ces auteurs ont montré une saturation de l'effet du nombre d'ostéons 
sur le module mécanique de cisaillement G. Le module vaut respectivement, de 4 à 7,5 GPa 
et de 3 à 6/7 GPa, pour un ostéon et un ensemble d'au moins quatre unités suivant le taux 
d'hydratation (Figure I.15).  
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Figure I.15. Évolution du module de conservation en fonction du nombre d'ostéons  
[Frasca 1981] 
 
Le caractère viscoélastique de l'os est mis en évidence par les rapports (tan δhyd / tan δsec), 
(G''hyd / G''sec) et la différence (tan δhyd - tan δsec) qui augmentent alors que le rapport (G'hyd / 
G'sec) diminue avec le nombre d'ostéons sans phénomène de saturation. Ces tendances 
traduisent l'efficacité de l'eau à promouvoir les propriétés viscoélastiques et donc le caractère 
dissipatif des tissus osseux. Son caractère visqueux, amélioré en présence d'eau, confèrerait 
aux groupements d'ostéons un seuil de plasticité et un module mécanique en torsion plus 
faible, couplés à un module de pertes plus élevé. Cela implique également une déformation 
au seuil de plasticité qui diminue d'un ordre de grandeur lorsqu'on considère un ostéon puis 
une dizaine pour un état d'hydratation donné (10-3 à 10-2 pour un groupe d'ostéons). 
 
En 1995, Lakes a réalisé une synthèse récapitulant des données relevées dans la littérature 
sur des échantillons d’os cortical sollicités en torsion [Lakes 1995]. L’effet de la taille de 
l’échantillon testé sur les propriétés mécaniques mesurées obéit à la loi de Cosserat 
[Cosserat 1909, Yang 1981] selon laquelle un moment de torsion appliqué à un échantillon 
d’os cylindrique se traduit par une distribution de couples de contrainte associée à une 
distribution classique de forces sur chaque élément de surface (Figure I.16). 
 




Figure I.16. Évolution du module de cisaillement (en Gpa) en fonction du diamètre (en mm) 
de l’échantillon d’os cortical [Lakes 1995] 
 
Ces résultats soulèvent les différences qui peuvent être observées suivant l'échelle à laquelle 
sont menés les essais mécaniques. La matière osseuse a des propriétés mécaniques élevées 
à l'échelle de l'ostéon et des propriétés aux échelles supérieures de plus en plus faibles 
[Ascenzi 1994]. Pour la présente étude, ceci nous indique que l'utilisation d'échantillons les 
plus épais possibles est nécessaire pour obtenir des propriétés macroscopiques les plus 
représentatives possibles du comportement de la matière osseuse. 
 




Dans la matière osseuse existent des zones "liantes" entre les différents niveaux 
structuraux à l'échelle micrométrique. Ces zones sont désignées sous le terme "interfaces" 
par Garner et al. [Garner 2000]. Il s'agit entre autres des lignes cémententes se situant à la 
périphérie de chaque ostéon mature, des zones liant les lamelles de collagène au sein même 
des ostéons ou encore l’interface développée entre les phases organique et inorganique. 
 
Les lignes cémententes forment une liaison de 1 à 5 µm d’épaisseur à la périphérie des 
ostéons, entre ces derniers et la matrice osseuse interstitielle dans l’os compact humain 
mature. Il s’agit d’une fine couche de protéines polysaccharidiques contenant une 
concentration en soufre élevée et ayant un taux de minéralisation plus faible que la matrice 
osseuse lamellaire. La nature des cristaux qu’elle contient pourrait être du carbonate de 
calcium compte tenu du rapport Ca/P proche de 1.84 [Burr 1988, Lakes 2001]. Certains 
auteurs avancent que ces lignes sont "accommodantes" ou bien qu'elles possèdent un 
caractère visqueux marqué [Lakes 1979a, Lakes 1979c, Katz 1980]. En torsion dynamique, il 
leur a été attribué l'augmentation partielle du facteur de pertes à faible fréquence lorsque 
celle-ci diminue [Lakes 2001]. En effet, sous l’effet d’une torsion prolongée (à faible 







loi de Cosserat 
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cémententes dans de l’os humain Haversien [Lakes 1979a]. Zener et Kê [Zener 1941, Kê 
1947] avaient déjà mis en évidence ce phénomène dans des métaux polycristallins soumis à 
un essai de relaxation : 40 % de la contrainte initiale avait été retrouvée parallèlement à un 
glissement des grains les uns par rapport aux autres au niveau des joints de grain. Lakes 
explique que les lignes cémententes sont de première importance pour comprendre la 
relation entre les ostéons et l’os dans sa globalité et donc les différences de propriétés 
mécaniques aux différentes échelles [Lakes 1995]. 
 
Tischendorf avait remarqué des mouvements au niveau des interphases liant des lamelles 
osseuses sur des échantillons sollicités en flexion [Tischendorf 1951]. Ils étaient d’autant 
plus importants que la contrainte appliquée était élevée. Plus tard, Jepsen et al. ont montré 
que les interfaces entre les lamelles jouent un rôle majeur sur l’aptitude de l’os à être 
sollicité en torsion [Jepsen 1999]. Elles concentreraient et conserveraient de façon isolée 
toutes les microfissures produites lors de déformations importantes, comme l’ont montré 
Mohsin et al. au niveau des lignes cémententes qui isolent les ostéons matures des fissures 
[Mohsin 2006]. Elles éviteraient la coalescence de ces défauts pour retarder la formation 
inévitable d’une fracture fatale. 
 
Le couplage entre les différentes unités constitutives ou entre phases d’un même matériau 
peuvent induire sous l'effet d'un champ de contrainte cyclique des pertes thermoélastiques 
[Lakes 1979c, Lakes 1979d, Lakes 2001]. Ainsi, le couplage entre ostéons pourrait contribuer 
aux pertes mécaniques des tissus osseux dans la région de fréquence 0,01/10 Hz [Lakes 
1979a]. Celui entre le collagène et les nanoparticules d’HAp n’apparaîtrait que largement au-
delà des fréquences physiologiques, vers 1012 Hz selon Lakes et al. [Lakes 1979c]. Il a 
ensuite été proposé que les liaisons existantes entre ces deux phases puissent néanmoins 
jouer un rôle important sur les propriétés dissipatives des tissus calcifiés [Wang 2005]. Kotha 
et al. ont montré comment pouvait évoluer le module d’élasticité de l’os en fonction de la 
qualité de l’interphase entre le collagène et les nanocristaux d’apatite [Kotha 2000]. Comme 
le prévoit la théorie classique de renforcement des matières plastiques par des charges, la 
qualité de l’interface (surface développée, interactions physicochimiques) entre le collagène 
et l’apatite joue un rôle primordial sur les propriétés mécaniques de l’os. Ceci a été démontré 
en mesurant la cinétique relaxationnelle d’échantillons d’os cortical bovin en diminuant 




 Sasaki et al. ont montré que l'os frais et déminéralisé présente une évolution similaire 
des pertes mécaniques en torsion et en flexion, en mode de relaxation de contrainte [Sasaki 
1993a]. Compte tenu du caractère purement élastique des nanocristaux d’apatite, la phase 
organique est considérée comme étant la seule responsable des propriétés visqueuses de l’os 




Sur des échantillons d'os cortical contenant plusieurs ostéons, le passage de l'état 
déshydraté à l'état hydraté diminue d'un ordre de grandeur la limite d'élasticité [Frasca 
1981]. Ce phénomène est à rapprocher d’une augmentation des pertes mécaniques et d’une 
diminution des propriétés élastiques dans les tissus calcifiés avec l’hydratation [Yamashita 
2001, Yamashita 2002, Schaller 2004, Garner 2000, Frasca 1981, Turner 1993]. Plus 
l’échantillon testé a des dimensions importantes, plus le nombre d’ostéons est élevé et plus 
la surface développée par les lignes cémententes est grande. De plus, compte tenu de la 
composition des lignes cémententes (molécules polysacharidiques) et de la matrice 
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interostéonique, Burr et al. proposent qu’elles puissent jouer un rôle de réservoir d’eau [Burr 
1988]. Cette eau pourrait alors contribuer aux pertes mécaniques de l’os ce qui expliquerait 
l’évolution des propriétés mécaniques de l’os cortical bovin étudié par Frasca en 1981. 
L’évolution de la teneur en eau d’échantillons d’os bovin conditionnés sous humidité relative 
croissante à 25°C peut être décrite par l’équation de Langmuir, indiquant que les molécules 
d’eau s’adsorbent en formant une monocouche dans l’os [Sasaki 1995]. Ainsi, contrairement 
au collagène du tendon qui absorbe l’eau en multi-couches [Nomura 1977, Pineri 1979], 
l’eau aurait peu d’effet sur le réarrangement du collagène osseux du fait des contraintes 
stériques imposées par les particules minérales. Cette interprétation a été contredite par des 
résultats plus récents selon lesquels l’eau peut être considérée comme un agent plastifiant 
de la mobilité moléculaire du collagène dans l’os cortical [Schaller 2004]. L’énergie 
d’activation des mouvements de segments de chaînes du collagène passerait de 130 à 90 
kJ/mol de l’état déshydraté à l’état hydraté, traduisant une cinétique relaxationnelle 
beaucoup plus élevée en présence de molécules d’eau. 
Sur la base de la théorie de Biot [Biot 1941], le rôle du flux de l'eau au sein des canaux de 
Havers ou de Volkman et des canalicules a été considéré par Garner et al. comme la possible 
origine de l'augmentation du facteur de pertes de l'os cortical tibial aux fréquences 
supérieures à 10 Hz [Garner 2000]. Les modèles basés sur la poroélasticité montrent qu'un 
pic de relaxation associé à l'eau « circulante » apparaîtrait au delà de 1MHz dans les canaux 
de Havers donc en dehors de la gamme de fréquence explorée [Garner 2000, Buechner 
2001]. Lakes a évalué ces phénomènes de relaxation à des fréquences encore plus élevées 
[Lakes 1979c]. Compte tenu de l’évolution similaire des pertes mécaniques à l’état hydraté et 
sec des échantillons utilisés par Garner et al., l’eau ne peut être à l’origine de l’augmentation 
en tan δ au delà de 10Hz (Figure I.14). Ils émettent l’hypothèse selon laquelle ce seraient les 
lignes cémententes qui pourraient en être à l’origine, alors que Lakes suppose qu’il s’agit de 
phénomènes de relaxation associés à des segments de chaînes de collagène [Lakes 2001]. A 
l’heure actuelle, les phénomènes à l’origine des pertes mécaniques à haute fréquence 




La conversion de l’énergie mécanique en énergie électrique par le biais des propriétés 
piézoélectriques de l'os a également été proposée comme éventuel phénomène de pertes 
mécaniques par Lakes et al. en 1979 [Lakes 1979b, Lakes 1979c, Lakes 1979d]. Cette 
énergie électrique serait ensuite dissipée par pertes diélectriques ou éliminée par la 
conductivité du milieu. Bien qu’elle puisse être significative dans certaines céramiques 
piézoélectriques, cette contribution a été jugée négligeable dans les tissus calcifiés. 
 
I.4. Modélisation de la viscoélasticité 
 
I.4.1. Principe de superposition temps/température 
 
A taux d’hydratation fixe, lorsque la température augmente le module d’élasticité de 
l’os cortical diminue [Yang 1981]. Ainsi, le module de cisaillement mesuré sur de l’os cortical 
fémoral humain en fluage passe de 5.44 à 4.2 GPa lorsque celui-ci est maintenu à 
température ambiante et à la température physiologique, respectivement. Cette étude en 
sollicitation statique est confirmée par l’étude réalisée en flexion dynamique (1Hz) sur de l’os 
cortical humain hydraté qui montrent la diminution du module élastique E’ avec la 
température pour des vitesses de montée en température inférieures à 5°C/min [Yamashita 
2001]. Ces résultats semblent montrer que le comportement mécanique de l’os puisse suivre 
le principe de superposition temps/température. Mais l’os révèlerait un caractère 
viscoélastique complexe empêchant l’établissement d’une courbe maîtresse à partir de 
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plusieurs spectres isothermes [Lakes 1979b]. Il ne serait pas « thermorhéologiquement» 
simple puisqu’il existerait une multitude de mécanismes qui se manifesteraient 
simultanément et qui auraient des sensibilités thermiques différentes [Lakes 2001]. 
Néanmoins certains auteurs ont récemment appliqué ce principe et obtenu des résultats 
intéressants [Mano 2005, Shaller 2004]. Ainsi, l’étude réalisée par Shaller et al. [Schaller 
2004] sur de l’os cortical bovin en mode de torsion dans une gamme de fréquence 5.10-3/5 
Hz pour des températures variant de 21 à 44°C a permis de calculer des énergies 












 Équation I.1 
 
avec Δ l’amplitude de relaxation, ω la pulsation angulaire, τ0 le temps de relaxation limite, 
Hact l’enthalpie d’activation, 1/α le facteur d’élargissement, k la constante de Boltzmann et T 
la température absolue. 
 
I.4.2. Équations de la viscoélasticité 
 
 Lakes et al. ont formalisé le comportement non linéaire de l’os cortical en mode de 
relaxation de contrainte en torsion statique ou dynamique [Lakes 1979d]. Bien que ces 
auteurs estiment devoir apporter de nouveaux éléments pour affiner leur modèle, ce dernier 
permet d’ajuster de façon très satisfaisante les courbes expérimentales et d’expliquer qu’en 
sollicitation dynamique la dépendance non linéaire de l’os vis-à-vis de l’amplitude de la 
déformation est réduite. 
En sollicitation statique, les évolutions du module d’élasticité en flexion E(t) et en torsion 
G(t), sur des échantillons d’os cortical bovin de dimensions 8x40x0.5 mm taillés 
longitudinalement par rapport à l’axe de l’os, ont été déterminées et modélisées avec succès 
par Sazaki et al. [Sasaki 1993a] à l’aide d’une combinaison des modèles KWW (Kohlrausch, 
Williams, Watts) et de Debye (Figure I.17). Deux phénomènes de relaxations ont donc été 
relevés : l’un pour des temps inférieurs à 104 s de type KWW, et l’autre au-delà de 104 s de 
type Debye. Le second a été associé au glissement des ostéons le long des lignes 
cémententes [Lakes 1979a]. Plus tard, la comparaison de ses résultats avec la déformation 
non élastique relevée lors d’essais en fluage [Currey 1965] permettra à Sasaki d’émettre 
l’hypothèse selon laquelle le mode de relaxation de type Debye peut être discuté sur la base 
du concept traitant de la nucléation et de la propagation de fissures [Sasaki 1995]. 
Concernant le premier mode de relaxation, Sasaki et al. ont étudié l’évolution des 
paramètres d’ajustement des courbes expérimentales avec le modèle décrit ci-dessus [Sasaki 
1995]. Le paramètre A1 (voir Figure I.17), représentant la contribution en KWW de la 
réponse de l’os en torsion, diminue lorsque la teneur en eau augmente. Il a été admis que le 
processus de relaxation aux temps courts était lié à la matrice collagénique à l’état 
deshydraté, état dans lequel le collagène est compact et où le mouvement de défauts 
structural est rendu difficile. Ceci est en accord avec l’augmentation du temps de relaxation 
associé τ1 lorsque la concentration en eau au sein de l’os diminue. Il aurait donc pour origine 
le mouvement de « défauts » au sein de la phase collagénique. La distribution de zones de 
désordre structural dans l’os avait déjà était mise en évidence par des techniques de 
diffraction [Woodhead-Galloway 1980, Sasaki 1983].  
Chapitre 1. Synthèse bibliographique 
34 





















Figure I.17. Évolution du module de cisaillement Gt en torsion d’os cortical fémoral bovin de 
dimensions 8x40x0.5 mm sous 51% d’humidité relative [Sasaki 1993a] 
 
 
En 2006 ont été publié de nouveaux résultats sur la relaxation de contrainte d’os cortical 
bovin fémoral en flexion 3 points [Iyo 2006]. Le temps d’acquisition des données a été 
multiplié par 6,6 au maximum par rapport à l’étude menée par Sazaki. L’évolution linéaire du 
module Gt aux temps élevés (104 < t < 105 s) relevée en 1993 par Sasaki et al. [Sasaki 
1993a] s’est avérée avoir une évolution légèrement courbe. Une autre équation constituée 
de la somme de deux termes en KWW a alors été proposée et validée. La comparaison des 
résultats obtenus aux temps courts (t < 200s) à ceux proposés par Atkinson et al. sur du 
tendon [Atkinson 1999] atteste sans ambiguïté de l’origine collagénique du mode de 
relaxation correspondant. 
 
II. Synthèse des mesures des propriétés mécaniques des tissus 
calcifiés 
 
L'ensemble des valeurs recueillies dans la littérature sur les propriétés mécaniques 
des os est récapitulé dans le tableau ci-dessous. Pour chaque valeur annoncée en GPa sont 
données les caractéristiques de l'essai correspondant. Dans toutes les études réalisées en 
sollicitation dynamique, les déformations appliquées aux échantillons ont été choisies de 
façon à ne pas dépasser le seuil de plasticité, et sont généralement situées à l’intérieur de la 







































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































L’anisotropie de l’os est clairement mise en évidence dans ce tableau : le module d’élasticité 
de l’os cortical varie suivant la direction dans laquelle il a été prélevé. Selon Turner et al., 
l’os est isotrope transverse : il admet un module d’élasticité dans l’axe de révolution 
différent de celui dans le plan perpendiculaire associé [Turner 1993]. Il apparaît également 
que le module d’élasticité mesuré sur de l’os spongieux est différent suivant le site 
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d’extraction. La porosité, la distribution de la taille des pores et l’épaisseur des trabécules 
conditionnent ses propriétés mécaniques. 
 
Dans notre étude, le choix de travailler en mode de torsion dynamique en conditions quasi-
physiologiques (humide, 37°C, γmax = 10-4) s’est imposé tout d’abord d’un point de vue 
pratique puisque c’est le seul mode de sollicitation avec lequel les échantillons peuvent être 
sollicités en continue sous solution saline et à température contrôlée. De plus, Lakes 
souligne que la viscoélasticité non linéaire liée au taux de déformation utilisé pour réaliser 
les mesures est moins prononcée en sollicitation dynamique qu’en sollicitation statique et 
que pour des déformations en torsion inférieures à 10-2 % cet effet est négligeable [Lakes 
1979b, Lakes 2001]. 
 
III. Biomatériaux viscoélastiques pour l’orthopédie 
 
La conférence de Chester de la Société Européenne des Biomatériaux en 1986 a 
retenue comme définition que les biomatériaux sont des matériaux non vivants utilisés dans 
un dispositif médical destiné à interagir avec les systèmes biologiques. Dans la grande 
famille des biomatériaux utilisés dans le domaine de la chirurgie orthopédique, les alliages 
métalliques, les céramiques et les matériaux à base polymère sont bien représentés. Chacun 
de ces trois groupes présente des avantages et des inconvénients qui leurs sont propres. 
Pour la présente étude, nous mettons l’accent sur les propriétés mécaniques des implants en 
comparaison avec les tissus calcifiés.  
 
III.1. Phénomène de déviation des contraintes par un dispositif d’ostéosynthèse 
 
Les contraintes et déformations mécaniques dans le squelette sont le facteur majeur 
du maintien de l’équilibre entre les processus dynamiques de formation et de résorption à la 
base du remodelage de la matière osseuse [Wolff 1892]. La loi de Wolff décrit les relations 
entre la structure et les fonctions de l’os, sa capacité d’adaptation. La perturbation ou la 
modification permanente de l’environnement mécanique d’une région osseuse aboutit à une 
redistribution du champ de contrainte physiologique. La réponse de l’organisme est de 
remanier la géométrie de l’os pour l’adapter à son nouvel environnement mécanique. Cette 
situation est rencontrée lorsqu’un dispositif d’ostéosynthèse est utilisé en chirurgie 
orthopédique [O’Doherty 1995]. 
Actuellement, la grande majorité des matériaux utilisés pour ce type d’applications sont des 
matériaux métalliques à haut module, comparativement à celui de l’os cortical sur lequel ils 
sont fixés. Le champ de contrainte physiologique est dévié par ce dispositif qui supporte 
alors toutes les contraintes et constitue ainsi une « protection mécanique » de l’os. C’est le 
phénomène appelé « Stress Shielding » qui induit une balance de remodelage négative, donc 
une résorption: les zones de l’os ne remplissant plus leur rôle de soutien mécanique sont 
résorbées par l’organisme, et les risques de fracture après retrait de l’implant ou de son 
descellement à moyen terme sont accrus [Vaughan 1970, Uthoff 1971, Tonino 1976, 
Paavolainen 1978, Slätis 1978, Bradley 1980, Cook 1982, Uthoff 1983, Claes 1989, Huiskes 
1989, Damien 1991, Huiskes 1995].  
L’étude menée par Paavolainen et al. est très révélatrice [Paavolainen 1978]. Ils ont étudié 
l’effet de plaques d’ostéosynthèse rigides sur la structure et le taux de minéral osseux de l’os 
cortical de la partie diaphysaire de fémurs de lapins. Dès deux semaines après implantation, 
la teneur en minéral osseux a significativement chuté. A 9 semaines, des signes de 
résorption intracorticale sont visibles tout le long de la paroi diaphysaire. La paroi corticale 
sous la plaque apparaît plus fine que la paroi opposée : sa structure devient poreuse 
attestant d’un remodelage négatif. Ceci est interprété comme une adaptation de l’os a son 
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nouvel environnement mécanique : la réduction quasi-totale de la mobilité osseuse sous la 
plaque se traduit par une disparition progressive de l’os qui ne joue plus aucun rôle de 
soutien. Une étude récente sur l’utilisation de broches en matériaux métalliques de module 
différents insérés dans des tibias fracturés de lapins a confirmé ces résultats avec un 
phénomène de réparation tissulaire plus rapide avec les implants à bas module [Niinomi 
2004]. Aro et al. ont proposé que l’inactivation des terminaisons nerveuses au niveau du site 
fracturaire due à la présence d’un dispositif d’ostéosynthèse trop rigide puisse être à l’origine 
d’un processus de remodelage inverse [Aro 1981]. 
Il a été montré que l’utilisation de biomatériaux ayant des propriétés élastiques plus proches 
de l’os cortical permet d’accélérer les processus d’ostéogénèse [Robbins 2004]. La  
diminution de la protection mécanique de l’os par l’utilisation d’implants semi-rigides permet 
de solliciter davantage la matière osseuse tout en réduisant suffisamment la mobilité au 
niveau des sites fracturaires ou des interfaces céramique ostéoconductrice/plateaux 
vertébraux dans le cas d’arthrodèses vertébrales. Ceci a été montré récemment par la 
comparaison de la vitesse de fusion de vertèbres à l’aide de cages intersomatiques en titane 
et en polymère biodégradable [Pflugmacher 2004]. Avec ces dernières, la fusion des 
vertèbres est plus rapide : les contraintes mécaniques s’exerçant au niveau des plateaux 
vertébraux ne sont pas totalement déviées par les cages et sont transmises au matériau 
ostéoconducteur placé en leur centre. Il existe alors un contact intime et dynamique entre ce 
matériau et les vertèbres, accélérant l’ostéogenèse et la fusion. 
 
III.2. Concept d’adaptation d’impédance mécanique 
 
Dans le tableau précédent ont été présentés quelques résultats bibliographiques sur 
les propriétés mécaniques des tissus osseux cortical et spongieux. Comparativement à ces 
données, il apparaît que les biocéramiques comme la zircone, l’alumine, les phosphates de 
calcium, ou bien les prothèses métalliques à base de titane ou d’autres alliages, ont des 
modules élastiques largement supérieurs et des propriétés visqueuses beaucoup plus faibles 
que celles de l’os cortical ou spongieux. Par exemple, l’alliage de titane appelé Ti-6Al4V 
utilisé pour la fabrication de prothèse totale de hanche a un module d’élasticité de l’ordre de 
100 GPa, et le titane pur ou l’acier inoxydable AISI 316LTi ont des modules d’Young de 100 
et 140 GPa respectivement [Long 1998]. Les biocéramiques ont également des modules 
élastiques extrêmement important (plusieurs centaines de GPa) et sont fragiles 
[Ramakrishna 2001]. Certains auteurs ont montré que c’est la rigidité et non pas le module 
d’élasticité des implants qui est responsable du niveau de déviation des contraintes 
mécaniques [Brown 1979, Claes 1989]. Ce résultat a été à l’origine du développement 
d’implants métalliques d’épaisseur plus faible ou poreux pour diminuer leur rigidité. Mais 
alors, les propriétés de résistance en fatigue diminuent et les dispositifs implantés 
deviennent peu viables.  
L’os compact a un facteur de pertes de l’ordre de 10-2. Cette caractéristique est 
physiologiquement fondamentale puisque c’est elle qui quantifie l’aptitude de l’os à absorber 
une partie de l’énergie mécanique générée lors de nos activités quotidiennes et nécessaire à 
son remodelage. Les biomatériaux rigides ont un facteur de pertes mécaniques tan δ de 
l’ordre de 10-3  et même de 3,6.10-6 pour certains alliages d’aluminium [Garner 2000]. 
Bien que les biomatériaux métalliques actuels dits « bas module » se rapprochent des 
propriétés mécaniques de l’os, ils demeurent encore beaucoup plus structuraux. Les seuls 
dispositifs médicaux qui permettraient d’éviter la protection mécanique des tissus osseux 
sont des matériaux semi-rigides. C’est le concept de biomatériaux dits « analogues » 
introduit par Bonfield dans les années 80 [Bonfield 1981]. Une famille incontournable dans 
ce domaine est celle des matériaux polymères, bien connue pour leur aptitude d’absorption 
par dissipation visqueuse. Pour être mécaniquement biocompatible, les systèmes 
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macromoléculaires doivent posséder à la fois des propriétés élastiques élevées et des 
propriétés d’absorption mécanique comparables à la matière osseuse.  
 
III.3. Biomatériaux polymères de substitution osseuse 
 
Depuis de nombreuses années, des chercheurs ont développé des dispositifs 
d’ostéosynthèse à base de polymères synthétiques non biorésorbables. Ces derniers ayant 
généralement des propriétés mécaniques intrinsèques inférieures à celles de l’os, ils ont été 
renforcés. Les composites obtenus admettent un comportement visqueux similaire aux tissus 
calcifiés et des modules élastiques généralement plus faibles que l’os mais néanmoins 
beaucoup plus proches que ceux des implants métalliques ou céramiques traditionnels. Parmi 
ces produits, quelques exemples ayant fait l’objet d’études dans le passé sont présentés ici: 
 Tonino et al. ont, en 1976, comparé les effets de la fixation de plaques en acier inox 
et en polytrifluormonochloroethylène (PTFCE) sur des fémurs non fracturés de chiens 
[Tonino 1976]. Une diminution significative et simultanée de la masse minérale par 
centimètre et des propriétés mécaniques des os traités avec les plaques rigides en 
acier inox a été mise en évidence. Soixante semaines après implantation, l’aire de la 
section droite des fémurs sur lesquels ont été fixés des plaques en acier a fortement 
diminué. Avec les plaques en polymère, ces tendances existent mais sont beaucoup 
moins marquées. Dès lors, des indications de retrait des plaques souples plus 
précocement par rapport aux plaques rigides ont été proposées, faisant état d’une 
guérison plus rapide. 
 Bradley et al. ont fortement contribué à l’étude de plaques d’ostéosynthèse semi-
rigides [Bradley 1977]. Ils ont réalisé une comparaison entre trois types de plaques 
de rigidité différentes, fixées sur des fémurs fracturés de chiens. Les matériaux 
utilisés étaient des composites polysulfone/graphite et epoxy/verre, et un acier 
inoxydable. La gamme de rigidité explorée fut de 1,5 à 17 N.m². Les résultats 
montrent que lorsque la rigidité diminue, la résistance mécanique de l’os sous la 
plaque augmente. Selon ces auteurs, une plaque doit être suffisamment rigide pour 
éviter une mobilité excessive au niveau du site fracturaire et maintenir un alignement 
correct des fragments tout en favorisant  la formation rapide d’un calus. La formation 
du calus est fonction de la mobilité à la jonction des fragments osseux : une mobilité 
quasi nulle retarde sa formation et diminue sa qualité alors qu’une mobilité locale 
suffisante permet de solliciter activement le matériel cellulaire pour la formation 
rapide d’un calus de bonne qualité. Une plaque devrait également avoir une 
complaisance suffisante pour minimiser la déviation des contraintes et les effets 
indésirables d’un remodelage mal conduit aboutissant à une diminution de l’épaisseur 
de la corticale. 
 Claes et al. ont été les premiers à s’intéresser à la résistance en torsion de plaques 
semi-rigides d’ostéosynthèse qui, selon eux, est le facteur limitant des plaques à 
résister aux charges mécaniques in vivo [Claes 1980]. Des plaques en polymères 
chargés en fibres de carbone ayant des modules d’élasticité allant de 2 à 3.5 GPa ont 
été testées en torsion statique. L’implantation de ces plaques sur des chiens et des 
moutons montre que l’adaptation des propriétés mécaniques des plaques 
d’ostéosynthèse à celles de l’os est possible mais que les propriétés à la rupture 
doivent être améliorées. 
 Brown et al. ont dressé en 1981 un bilan des résultats publiés à cette date sur 
l’utilisation d’une plaque d’ostéosynthèse en cas de fracture [Brown 1981]. Ils ont 
rappelé que l’amincissement des plaques en acier pour diminuer leur rigidité 
aboutissait généralement à leur rupture en service. Des plaques épaisses ont alors 
continué à être implantées sans résoudre le problème de « stress-shielding ». Par la 
suite, des matériaux polymères flexibles ont été proposés pour assurer la stabilisation 
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des fragments tout en demeurant assez flexibles pour permettre la guérison avec la 
formation normale d’un calus et son remodelage. Les polymères tels que le 
polyéthylène très haute densité, le polyacetal et le polybutyleneterephtalate ont été 
employées pour fabriquer les plaques testées sur des fémurs de chiens. Leur rigidité 
était comprise entre 0,23 et 0,49 N.m². Les résultats radiographiques montrent que 
ces matériaux semblent être satisfaisants pour ce type d’application. 
 Les premiers cas d’implantation de plaques d’ostéosynthèse semi-rigides sur des 
êtres humains ont été reportés par Tayton et al. [Tayton 1982]. Des plaques 
multiaxiales en résine époxy renforcée de fibres de carbone ont été indiquées chez 20 
patients souffrant de fractures. Il a été montré que l’os se répare rapidement et qu’il 
atteint une rigidité normale en seulement 25 semaines. Un patient a montré que, 
même en cas d’infection grave, la guérison de la fracture semble être plus courte 
dans le cas d’utilisation de plaques semi-rigides. Aucune résorption importante n’a été 
constatée. La nécessité de micromouvements au niveau du site fracturaire a été de 
nouveau mise en évidence pour la formation rapide d’un calus. Pour la fixation d’un 
tibia fracturé, Tayton et Bradley iront jusqu’à proposé une rigidité optimale de la 
plaque d’ostéosynthèse de 2,0 N.m par degrés [Tayton 1983]. 
 
De nombreux autres composites ont été élaborés et étudiés pour des applications en 
orthopédie. Parmi ceux-ci, on trouve des matrices polymères chargées avec des particules 
d’HAp comme dans le cas du Polyéthylène Haute Densité [Bonfield 1981, Tanner 1992, 
Wang 1994, Deb 1996, Wang 1998, Roeder 2003], de polylactides [Verheyen 1992, Kikuchi 
1997, Zhang 1999, Shikinami 1999, Ignjatovic 1999, Durucan 2000], du PMMA [Ravaglioli 
1992, Kazuhiko 1992, Harper 2000], du Poly(acide acrylique) [Liou 2003]… D’autres, ont été 
renforcés à l’aide de fibres longues ou courtes de carbone. Bien que cet élément ait une 
excellente biocompatibilité (totalement inerte), le relargage in vivo de particules d’usure dans 
les tissues environnants a donné de mauvais résultats [Claes 1983]. Les extrémités de fibres 
de carbone en surface des implants sont extrêmement abrasive et irritantes [Evans 1998]. 
Wan et al. ont également montré que, malgré l’inertie chimique de fibres de carbure de 
silicium, leur niveau de cytotoxicité en contact direct avec des cellules est élevé [Wan 1993]. 
L’utilisation de renforts ayant déjà fait leur preuve en termes de biocompatibilité est donc à 
privilégier. 
 
L’utilisation de matériaux structuraux capables d’absorber une partie de l’énergie mécanique 
n’est plus à démontrer compte tenu des éléments qui viennent d’être reportés. Le concept de 
semi-rigidité a longtemps suscité l’intérêt dans le domaine de l’orthopédie. Mais aujourd’hui 
encore, les métaux et en particulier les implants à base de titane sont largement utilisés 
faute de matériaux semi-rigides ayant des modules élastiques entrant dans la gamme des 
tissus osseux. Avec le développement des matériaux structuraux à base polymère pour 
l’aéronautique et l’automobile, de nouveaux concepts voient le jour permettant de répondre 
au cahier des charges de biomatériaux semi-rigides ayant des propriétés mécaniques 
proches de la matière osseuse. Ceci devrait permettre d’apporter une réponse favorable aux 
problèmes de déviation des contraintes par les implants actuels et d’obtenir ainsi des 
guérisons plus rapides ou permettre une stabilité à plus long terme des prothèses 
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Ce deuxième chapitre présente les différents matériaux utilisés dans cette 
étude, des matières premières aux nanocomposites. L’analyse des données sur les 
propriétés diélectriques des matériaux nécessite des notions fondamentales 
particulières. Elles seront développées avant la présentation de l’ensemble des 
techniques d’analyse diélectrique, thermique, et mécanique.  
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A. Matériaux 
I. Tissus calcifiés 
 
Des tissus osseux humains ont été prélevés sur des pièces anatomiques de patients 
de sexe féminin âgés de 78 et 82 ans puis stockés au congélateur à -20°C. La congélation 
ne modifie pas leurs propriétés mécaniques [Stromberg 1976, Pelker 1984, Hamer 1996, 
Kang 1997]. Des échantillons d’os cortical diaphysaire fémoral de dimensions 3x10x60 mm 
ont été usinés manuellement. Cet usinage a été réalisé dans de l’eau à une température 
inférieure à 15°C pour éviter toute dénaturation précoce du collagène par échauffement 
[Turner 1993]. 
La densité d’un os sain est de 1.9 g/cm3 à l’état hydraté [Garner 2000]. Dans notre cas, la 
densité apparente des échantillons d’os cortical fémoral à l’état hydraté a été mesurée à 
1,83 g/cm3, ils sont donc viables. 
 
II. Polyamides semi-aromatiques 
 
 L’utilisation de matériaux polymères en tant que dispositifs médicaux implantables 
pour l’orthopédie est limitée par les fortes contraintes mécaniques que doivent supporter les 
implants. L’introduction de cycles aromatiques dans la structure de chaîne du polymère est 
une voie intéressante pour augmenter ses propriétés physiques. 
 
II.1. Des polymères industriels techniques 
 
Le développement des polyamides aromatiques a débuté dans les années 60. Un des 
plus connus est le Kevlar ou Poly-para-phénylène téréphtalamide mis au point par la société 
Du Pont de Nemours en 1965. Ce matériau allie de très hautes propriétés mécaniques 
associées à des capacités importantes d’absorption des chocs et une excellente résistance à 
la fatigue et à de nombreux solvants. Ses applications sont variées : matériels de protection 
(casques, gilets), aéronautique et aérospatial, matériels sportifs… Ses propriétés étant très 
élevées et sa mise en œuvre non aisée, certains industriels ont développé des polyamides 
ayant une composition intermédiaire entre celle du Kevlar et des polyamides aliphatiques tels 
que le Polyamide 6 (PA6) ou le Polyamide 11 (PA11). Ce sont les polyamides semi-
aromatiques nommés PASAs. Le contrôle de la teneur relative en cycle aromatique dans la 
structure de chaîne permet d’ajuster les propriétés physiques de ces polymères. Alliant les 
propriétés remarquables d’amortissement et de stabilité chimique des polyamides aux 
propriétés mécaniques et thermiques élevées des polymères aromatiques, la famille des 
PASAs permet de répondre à un grand nombre d’applications. Une recherche industrielle 
active a abouti à la commercialisation de nombreux PASAs comme le Cristamid® d’Arkema à 
base de PA12, le IXEF® de Solvay, le PA6/6T ou Ultramid T® de BASF, le Zytel® de Du Pont, 
le PA9T ou Genestar® de Kuraray, le Grilamid® d’E.M.S, le Trogamid® de Dynamit Nobel.… 
Le polyamide semi-aromatique sélectionné pour cette étude a été fourni par la société 
Arkema. Il s’agit du PA11/10,T qui se présente sous forme de granulés légèrement opaques. 
C’est un polymère statistique synthétisé par polycondensation de trois monomères, l’acide 
11-aminoundecanoïque, le pentamethylènediamine et le diacide téréphtalique. Le PA11/10,T 
est un polymère semi-cristallin ayant une température de transition vitreuse de l’ordre de 
80°C et une fusion sur une gamme de température de 200/270°C. Comme tous les 
polyamides, le PA11/10,T est hydrophile et absorbe environ 1,2 et 2% en masse d’eau 
lorsqu’il est respectivement maintenu aux conditions ambiantes ou hydraté à saturation dans 
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de l’eau distillée. Ses propriétés physiques seront présentées en détail dans le chapitre 3 




Des polyamides aliphatiques sont utilisés dans le domaine biomédical comme fils de 
suture, membranes de dialyse [Yamashita 1996], peau artificielle [Bugmann 1998, Mei 
2003], milieu de culture cellulaire [Catapano 1996], cathéters, seringues… La 
biocompatibilité des matériaux polyamides affichée dans la littérature s’explique par la 
similarité de leur composition chimique avec les molécules protéiques naturelles comme les 
collagènes [Risbud 2001, Jie 2001]. En effet, les groupements amides contenus dans les 
polyamides sont identiques aux liaisons peptidiques dans les protéines. L’expression 
« polyamide naturel » a même été utilisée par Das et al. pour qualifier la gélatine, produit 
issu de la dénaturation du collagène [Das 2003]. 
Le niveau de cytotoxicité du polyamide 6 utilisé pour la fabrication de supports de culture 
cellulaire en ingénierie tissulaire est faible [Das 2003]. L’implantation de polyamide 66 
chargé en hydroxyapatite a montré que ce composite a un comportement qui se rapproche 
davantage de l’os naturel par rapport à de nombreux autres biocomposites actuellement 
utilisés [Xiang 2002].  
La cytotoxicité du PA11/10,T a été déterminée sur des cultures de cellules ostéoprogénitrices 
humaines issues de stroma médullaire au Laboratoire de Biophysique de l’Université Victor 
Segalen à Bordeaux. Une étude de précontamination microbienne avant la stérilisation ainsi 
que la détermination de la teneur résiduelle en oxyde d’éthylène après stérilisation ont 
montré que le PA11/10,T a été correctement conditionné et stérilisé. Le test du MTT 
caractérisant l’activité métabolique des cellules et le test du Rouge neutre témoin de la 
viabilité cellulaire ont été réalisés. Des extraits du PA11/10,T à 100% puis dilués à 50, 10 et 
1% ont été testés. Un matériau est considéré comme cytotoxique si les valeurs obtenues 
sont en dessous de 75% par rapport aux cultures témoins. Les résultats des tests 


























































Figure II.1. Évaluation de la cytotoxicité du PA11/10,T par les tests du MTT et du Rouge 
neutre sur des extraits à 100%, 50%, 10% et 1% 




 Compte tenu de la chimie du PA11/10,T en comparaison avec le Poly(ether ether 
ketone) ou PEEK, matériau polymère de référence utilisé en orthopédie et généralement 
chargé en fibres de carbone pour cet usage, le polyamide devra être renforcé pour 
augmenter ses propriétés mécaniques. Dans une logique biomimétique, le matériau choisi 
pour renforcer la matrice polyamide est l’hydroxyapatite ou HAp. Elle est synthétisée en 
milieu aqueux à température et pression ambiante par réaction entre de la chaux vive et de 
l’acide phosphorique. La suspension obtenue après réaction est appelée « lait » et ne 
contient que des nanoparticules aciculaires (Figure II.2). Il s’agit d’aiguilles de 200 nm de 
longueur en moyenne et de 50 nm de diamètre. Des études ont montré que l’utilisation de 
renforts ayant un facteur de forme élevé améliorait davantage les propriétés mécaniques des 
composites par rapport à des charges sphériques [Wang 1998, Xu 2001, Roeder 2003]. De 
plus, la taille des particules renforçantes est également un facteur crucial pour l’obtention de 
l’effet renforçant : plus la surface développée entre les phases organique et inorganique est 
élevée, meilleur sera le transfert de contrainte mécanique [Nielsen 1994, Xuejiang 2002]. 
Ainsi, l’utilisation de particules de dimensions nanométriques permet d’augmenter 
considérablement la surface de contact entre les deux phases. Enfin, le caractère hydrophile 
(polaire) des matériaux apatitiques permettrait la formation de liaisons physiques avec les 
groupements polaires de la matrice polyamide, indispensables pour le transfert des charges 
mécaniques de la matrice aux renforts [Liu 1998]. La formation d’une interphase de qualité 
est primordiale [Wang 1997, Xuejiang 2002]. La nature a déjà exploité toutes ces conditions 
en élaborant la matière osseuse, matrice collagénique (polaire) renforcée par des 












IV.1. Élaboration des nanocomposites 
 
Dans la littérature, plusieurs voies de synthèse ont été testées pour élaborer des 
nanocomposites avec une dispersion convenable de taux élevés en renforts dans une matrice 
polymère. Le mélange mécanique direct dans une extrudeuse monovis ne permet pas 
d’obtenir des composites homogènes et fortement chargés [Jianxin 1999, Jie 2004]. La 
polymérisation in situ a également été investiguée avec succès mais nécessite une 
installation complexe pour la synthèse des polyamides [Yang 1998, Reynaud 2001, Shen 
2004]. Dans notre cas, c’est la dispersion par voie solvant qui a été adoptée. Il s’agit de 
dissoudre le polymère dans une suspension de nanoparticules puis de précipiter le 
nanocomposite par l’ajout d’un non-solvant. Cette méthode a été employée par plusieurs 
chercheurs pour disperser des nanoparticules d’HAp dans une matrice polyamide [Xuejiang 
2002, Jie 2003, Mei 2003, Jie 2004, Jie 2005, Xiang 2006, Wang 2007]. Le N,N-diméthyl 
acetamide (DMAc) a été utilisé pour la synthèse de polyamides semiaromatiques ou leur 
dissolution, et l’eau comme non solvant et agent de lavage pour éliminer le DMAc des 
polymères [Varma 1990]. 
Le protocole d’élaboration des nanocomposites est le suivant:   
 substitution de solvant:  
Les polyamides ne pouvant être dissouts dans le DMAc lorsque le milieu contient de 
l’eau, l’eau de la suspension nHAp/eau est substituée par du DMAc.  
 désagglomération des particules de nHAp: 
La quantité souhaitée de suspension nHAp/DMAc est agitée et sonifiée à l’aide d’une 
sonde à ultrasons 500W/20kHz de chez Sonics avec une amplitude de vibration fixée 
à 95% de l’amplitude maximale de l’appareil. La naissance puis l’explosion de 
microbulles au sein de la suspension engendre la libération d’une énergie 
considérable (phénomène de cavitation) assurant une agitation intense du milieu 
permettant de briser les agglomérats. 
 dissolution du PASA:  
La concentration à saturation du PASA dans le DMAc bouillant est légèrement 
supérieure à 50g/L. La quantité souhaitée de PA11/10,T est versée dans la 
suspension de nHAp et dissoute. 
 précipitation, filtration et lavage du nanocomposite: 
De l’eau distillée, un non-solvant du polyamide, est versée pour précipiter le 
nanocomposite. Une suspension de particules millimétriques de nanocomposite dans 
un milieu liquide, mélange d’eau et de DMAc, est obtenue. L’affinité entre l’eau et le 
DMAc est supérieure à celle entre le nanocomposite et le DMAc de sorte que l’eau en 
large excès dans le milieu se substitue au DMAc dans le nanocomposite [Kasowski 
1994]. Le tout est ensuite filtré sur filtre Büchner et abondamment lavé à l’eau 
distillée. Le produit obtenu est une pâte blanche fortement saturée en eau. Elle est 
séchée dans une étuve. 
 broyage : 
Le nanocomposite séché se présente sous forme de gros agrégats centimétriques. 
L’injection de cette matière nécessite une étape de broyage préliminaire. Les 
nanocomposites sont trempés à l’azote, et un broyeur de type ZM100 de chez Retsch 
est utilisé pour obtenir une poudre fine. 
La teneur massique en HAp varie de 0 à 40% en masse (de 0 à 19% en volume). 
 
 
Chapitre 2. Matériaux et Méthodes    
 53
IV.2. Préparation des échantillons 
 
IV.2.1. Mise en forme 
 
Les échantillons de nanocomposites peuvent être testés brut de production (sous 
forme d’agrégats) pour la détermination de leurs propriétés thermiques, soit sous forme de 
films pour les analyses diélectriques, ou bien encore d’éprouvettes pour les tests 
mécaniques. 
Les films ont été obtenus à l’aide d’une presse à chaud. Le film thermoformé à 280°C est 
laissé à l’air libre pour revenir à température ambiante. 
Les éprouvettes utilisées pour réaliser les tests mécaniques sont mises en forme à l’aide 
d’une presse à injecter de type 170CMD de chez Arburg. La poudre de nanocomposite est 
séchée à 85°C sous vide pendant 24h avant d’être injectée. La géométrie des éprouvettes 
est basée sur l’éprouvette type A de la norme EN ISO 3167 « Eprouvettes à usages 
multiples ». Cette éprouvette universelle peut être utilisée à la fois pour des tests de traction 
ou de flexion. Elle sera également utilisée pour des tests en torsion rectangulaire. 
Pour des raisons techniques d’injection, une homothétie sur les dimensions de cette 
éprouvette normalisée a due être envisagée. Les dimensions des éprouvettes réellement 
testées sont celles de l’éprouvette préconisée multipliées par un facteur 0,8, ce qui donne 




 Les polyamides sont des polymères hydrophiles. Le PA11/10,T est moins hydrophile 
que les polymères à densité en groupements amides plus importante comme le PA6 ou 
PA6,6. Néanmoins, l’eau contenue dans ce polymère modifie ses propriétés physiques. Pour 
évaluer l’influence des interactions entre l’eau et les nanocomposites, trois états 
d’hydratation ont été considérés : hydraté, ambiant et déshydraté. Les échantillons dits 
« hydratés » ont été obtenus par immersion dans de l’eau distillée durant 2 semaines. Les 
échantillons dits « déshydratés » ont été obtenus soit par chauffage in situ c’est-à-dire dans 
les appareils de mesures (films), soit par dégazage dans une étuve sous vide (éprouvettes). 
Enfin, les échantillons dits « ambiant » sont naturellement hydratés aux conditions de 
température et d’hygrométrie ambiantes.  
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B. Méthodes 
Dans cette partie sont présentées les différentes techniques d’analyse diélectriques, 
thermiques et mécaniques utilisées dans cette étude. Les techniques des Courants Thermo-
Stimulés (CTS) et de Spectrométrie Diélectrique Dynamique (SDD) seront tout d’abord 
décrites. L’origine de la polarisation des matériaux diélectriques, des phénomènes de 
relaxation et de leurs dépendances en température sera détaillée en premier. Les dispositifs 
d’analyse thermique sont l’Analyse Thermo-Gravimétrique (ATG) et l’Analyse Calorimétrique 
Diatherme Active (ACD) ou Analyse Enthalpique Différentielle (AED). La détermination des 
propriétés mécaniques dynamiques en conditions quasi-physiologiques est réalisée par 
Analyse Mécanique Dynamique (AMD) ou Spectrométrie Mécanique Dynamique (SMD). Les 
propriétés mécaniques aux grandes déformations sont enfin mesurées en flexion 3 points. 
 
I. Analyse diélectrique 
 
I.1. Généralités  
 
Un diélectrique est une substance dont chaque élément de volume possède, ou est 
susceptible d'acquérir sous l'action d'un champ électrique extérieur, un moment dipolaire. 
Ces moments dipolaires tendent à s’orienter dans la direction du champ imposé. Les charges 
libres (électrons, ions, résidus catalytiques…) se déplacent dans la direction du champ, en 
sens direct ou inverse suivant leur signe. Elles peuvent être piégées, liées au matériau. 
 




On considère un échantillon placé entre deux électrodes métalliques formant un 
condensateur plan. Sa capacité dans le vide C0 est déterminée à partir des grandeurs 






ε=  Équation II.1 
 
En remplaçant l’espace vide par un matériau diélectrique, la capacité du condensateur est 







C ε=εε=  Équation II.2 
 
L’augmentation de la capacité est liée à l’aptitude du matériau diélectrique à se polariser 
sous l’effet du champ électrique. Ainsi la capacité d’un condensateur peut être décomposée 
en deux contributions, l’une liée à la charge qu’il peut acquérir dans le vide, l’autre à 
l’orientation des dipôles au sein du matériau. Ceci est exprimé par l’équation liant le champ 
électrique appliqué E
r




Chapitre 2. Matériaux et Méthodes    
 56
PED 0




 la polarisation du matériau. 
Dans l’Equation II.3 sont donc considérées la capacité du condensateur à se charger dans le 
vide ( E0ε ), et la quantité de charges surfaciques supplémentaires nécessaires pour 
compenser l’orientation globale des dipôles dans le matériau (P) sous l’effet du champ 
électrique. La permittivité diélectrique du matériau peut également être reliée au 
déplacement électrique : 
 
ED r0
rr εε=  Équation II.4 
 




rrr χε=−εε=  Équation II.5 
 




 Soit μr  le moment dipolaire associé à une fonction chimique, une molécule ou un 
groupement de molécules. Ce moment est susceptible d’être modifié (direction, intensité) 
sous l’effet du champ électrique qu’il subit : 
 
loc0 E
rr εα=μ  Équation II.6 
 
avec α la polarisabilité et locE
r
le champ électrique local « vu » par le dipôle.  
Le champ électrique appliqué entre les électrodes du condensateur est différent du champ 
électrique local agissant sur les entités polaires à l’échelle moléculaire. Le champ électrique 
réellement apprécié par un dipôle, locE
r
, est la somme du champ électrique extérieur et des 
champs électriques locaux générés par les dipôles voisins. Le modèle de Lorentz permet 






















rrr εα=μ=  Équation II.8 
 
avec N le nombre total de dipôles dans l’échantillon, et V son volume.   
La polarisabilité α est une grandeur résultant de la somme de plusieurs contributions 
associées à divers mécanismes ayant des temps d’établissement différents. Il existe la 
polarisabilité électronique (αe), atomique (αa), d’orientation ou dipolaire (αor) si le milieu 
condensé contient des éléments polaires, et d’autres polarisabilités dites macroscopiques. 
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Sont présentées ci-dessous chacune de ces composantes par ordre croissant des temps de 
relaxation associés: 
• la polarisation électronique qui a pour origine la déformation du nuage électronique 
autour de chaque noyau atomique sous l’effet du champ électrique local. Cette 
polarisation peu intense a un temps d’établissement très court et se manifeste donc à 
très hautes fréquences. 
• la polarisation ionique ou atomique apparaît dans les matériaux constitués d’atomes 
différents. Les électrons des liaisons covalentes se délocalisent avec le champ local 
vers les atomes les plus électronégatifs. De ce fait une modification de la distance 
interatomique se produit donnant naissance à des dipôles dits induits. Considérant la 
masse mise en jeu dans ce mécanisme, le temps d’établissement est plus important 
que celui de la polarisation électronique mais demeure très faible. 
• la polarisation d’orientation ou dipolaire se manifeste lorsque le matériau diélectrique 
possède des moments dipolaires permanents susceptibles de s’orienter dans la 
direction du champ électrique appliqué. Par rapport aux polarisations électronique et 
ionique, le temps d’établissement de la polarisation d’orientation est considérable. 
L’orientation des dipôles permanents est fortement liée à la nature chimique des 
groupements mis en jeu et à leur environnement moléculaire. Les temps 
caractéristiques pour ce type de polarisation sont de l’ordre de 10-9 à 105s. 
• la polarisation de type Maxwell – Wagner – Sillars apparaît dans les matériaux 
hétérogènes avec des phases de permittivité différente, comme les polymères semi-
cristallins, les mélanges de polymères incompatibles, les polymères chargés en 
impuretés, adjuvants ou renforts, ou encore lorsque le polymère vieillit et que des 
microfissures apparaissent. Une accumulation de charges libres peut alors se produire 
au niveau des interfaces entre phases sous l’effet du champ électrique appliqué. 
• la polarisation interfaciale est liée à la présence de porteurs de charges libres 
(électronique ou ionique) en excès dans le matériau. Ces charges peuvent être 
intrinsèques au matériau ou injectées par les électrodes au cours de l’application du 
champ électrique, et viennent s’accumuler au niveau des électrodes donnant 
naissance à un macrodipôle. 
 
Un phénomène de conduction électrique peut se produire sous l’influence d’un champ 
électrique quasi-statique à haute température donnant naissance à un très faible courant 
pouvant nuire à la détection de phénomènes de relaxation dipolaire. 
 
I.1.2. Considérations expérimentales 
 
Dans ce travail, les résultats obtenus dans le cadre des techniques des Courants 
Thermostimulés (CTS) et de la Spectrométrie Diélectrique Dynamique (SDD) sont 
essentiellement liés à la polarisation d’orientation de dipôles permanents. Tous ces dipôles 
ne sont pas équivalents et ne vont pas se comporter de la même façon sous l’effet d’un 
champ électrique. Bien qu’ils aient tendance à s’orienter dans une direction moyenne 
parallèle à celle du champ électrique, chacun aura une cinétique d’orientation propre, 
conditionnée par leur environnement moléculaire et l’agitation thermique du milieu. 
L’application d’un champ électrique statique à une température et pendant un temps donnés 
permet aux seuls dipôles animés de mouvements d’oscillation microbrowniens de fréquences 
suffisamment élevées de s’orienter dans la direction du champ. 
Alors que les polarisations électronique ( eP ) et ionique ( iP ) admettent des temps 
d’établissement négligeables, la polarisation d’orientation dipolaire ( dP ) n’est pas instantanée 
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en raison de l’inertie des dipôles. Considérons un échelon de tension aux bornes d’un 




Figure II.3. Représentation schématique de l’évolution de la polarisation d’un matériau 
diélectrique en fonction du temps en réponse à un échelon de champ électrique 
 
A l’instant « t » la polarisation totale peut s’écrire:  
 
)PP()t(P)t(P ied ++=  




avec ε∞ la permittivité diélectrique relative à temps nul ou fréquence infinie. 
A partir des relations (II.5), (II.9) et (II.10), on obtient l’expression de la polarisation 
d’orientation en fonction du temps:  
 
E])t([)t(P 0d ∞ε−εε=  Équation II.11 
 
A l’équilibre, à temps infini, la polarisation d’orientation vaut alors : 
 
EE)()(P 0S0éq,d εΔε=ε−εε=∞ ∞  Équation II.12 
 
où εΔ  est l’amplitude de la relaxation des moments dipolaires considérés.  
 
I.1.3. Modélisation des phénomènes de relaxation 
 
La relaxation d’une famille de dipôles donnée ne s’effectue généralement pas à un 
temps de relaxation unique τi mais plutôt suivant une distribution autour d’un temps 
nominal. Afin de mieux comprendre ce phénomène, deux modèles doivent être développés : 
le premier consiste à considérer une distribution discrète et le second une distribution élargie 
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a) Fonction de relaxation discrète – modèle de Debye 
 
Le modèle de Debye permet de décrire un comportement relaxationnel associé à un 
temps de relaxation unique. Cette approche est utile au traitement des thermogrammes 
complexes enregistrés par la technique des Courants Thermo-Stimulés où la méthode dite 
« des polarisations fractionnées » permet d’isoler expérimentalement les thermogrammes 
élémentaires qui les constituent.  
En Spectrométrie Diélectrique Dynamique, le modèle de Debye constitue la base du 
développement de modèles à fonction de distribution pour décrire les spectres diélectriques 




Considérons une famille de dipôles permanents i contenue dans un matériau diélectrique à 
l’équilibre thermique. Selon le modèle de Debye, l’évolution de la polarisation macroscopique 







d εΔε=+τ  Équation II.13 
 
où τ est le temps de relaxation et Δε l’amplitude de relaxation. 
La résolution de cette équation donne l’évolution temporelle de la polarisation d’orientation 














* ω=ω  Équation II.15 
 
la polarisation d’orientation dipolaire complexe induite vérifie l’équation:  
 
( ))t(iexpP)(P 0d* δ+ω=ω  Équation II.16 
 
où P0 est l’amplitude complexe de la polarisation et δ le déphasage entre la polarisation 
P*(ω) et le champ électrique E*(ω). 
La combinaison des relations II.13 et II.16 aboutit à l’écriture d’une équation différentielle du 












εΔ=ω  Équation II.17 
 
où )(*d ωε  est la constante diélectrique complexe associée à la relaxation dipolaire. 
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En ajoutant les contributions électronique et atomique ε∞ à )(*d ωε , on en déduit la 






εΔ+ε=ωε ∞  
 
²²1)(' τω+











La partie réelle de la constante diélectrique du matériau ε’ représente la réponse en phase 
avec la sollicitation électrique. Les pertes diélectriques associées à l’énergie dissipée dans le 
matériau sont caractérisées par la partie imaginaire ε″, en retard de phase de π/2 par 
rapport au champ appliqué. 
Les évolutions de ε’ et ε″ en fonction de la fréquence en échelle logarithmique pour un 
phénomène de relaxation dipolaire de type Debye sont reportées sur la Figure II.4 à une 
température donnée.  
 
fmax






Figure II.4. Représentation de la partie réelle ε’ (    ) et imaginaire ε″ (   ⋅   ) de la 
permittivité diélectrique complexe selon le modèle de Debye à T donnée 
 
ε″ présente un pic symétrique dont la largeur à mi-hauteur wD est égale à 1,144 décade, et 
le maximum est située en fmax = 1/(2πτmax).  
Dans les polymères, pour une relaxation dipolaire donnée, le pic en ε″ s’étend généralement 
sur un domaine de fréquence plus large et peut être asymétrique. Ceci résulte d’une 
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distribution des temps de relaxation. A chaque temps de relaxation correspond un pic de 
pertes diélectriques de type Debye. C’est la superposition des pics de ces processus 
élémentaires qui est à l’origine de l’élargissement des spectres complexes. Plusieurs types de 
fonctions de distribution des temps de relaxation sont utilisés pour décrire les spectres 
complexes en SDD. 
 




L’équation II.14 peut être modifiée pour tenir compte de l’élargissement de l’évolution 
temporelle de la polarisation d’orientation dipolaire Pd(t). Kolrausch, Williams et Watt ont 


















exp1E)t(P 00  Équation II.21 
 




Pour tenir compte de l’élargissement symétrique des spectres de relaxation comparativement 










 Équation II.22 
 
où αCC est un paramètre empirique tel que 0 < αCC ≤ 1. Si αCC= 1 l’expression se réduit à 
celle de Debye (Equation II.18). 
En 1951, Cole et Davidson ont proposé une autre expression de la constante diélectrique 
complexe pour compenser l’écart à la relation de Debye en ne considérant que l’asymétrie 










 Équation II.23 
 
où le paramètre βCD varie entre 0 et 1. Lorsque βCD = 1, l’équation se réduit de nouveau à 
celle de Debye (Equation II.18).  
Enfin, le modèle d’Harviliak et Negami est une généralisation de l’équation de Debye qui tient 
compte à la fois de la largeur et de l’asymétrie de la distribution des temps de relaxation. Il 
fait intervenir les deux paramètres α et β des modèles de Cole-Cole et Cole-Davidson 
[Havriliak 1966, Havriliak 1967, Havriliak 1997] : 
 
[ ] HNHN HN)i(1)(
*
βα∞ ωτ+
εΔ+ε=ωε  Équation II.24 
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où τHN est le temps de relaxation du modèle d’Havriliak-Negami, αHN et βHN tous deux 
compris entre 0 et 1. Lorsque αHN = βHN =  1, on retrouve le modèle de Debye (Equation 
II.18). 
L’évolution des parties réelle et imaginaire de la permittivité diélectrique complexe pour     








Figure II.5. Évolution des parties réelle et imaginaire de la permittivité diélectrique complexe 
pour αHN = βHN =  0.5 
 
I.1.4. Dépendance en température des temps de relaxation  
 
La dépendance en température des temps de relaxation est fonction de la gamme de 
température dans laquelle le phénomène de relaxation est enregistré et de la nature même 
de la relaxation (principale ou secondaire). 
Deux modèles sont utilisés suivant que l’évolution du logarithme du temps de relaxation en 
fonction de l’inverse de la température admet une tendance linéaire ou courbe. Dans le 
premier cas, elle obéit à l’équation d’Arrhenius, dans le second à l’équation de Vogel-
Tammann-Fulcher (VTF). 
 
a) Comportement Arrhenius 
 
 Pour des processus de relaxation se situant dans la zone de température inférieure à 
la température de transition vitreuse (T < Tg), la dépendance en température des temps de 
relaxation obéit à l’équation d’Arrhenius. Dans ce cas, seules des entités de petites 
dimensions associées à des mouvements d’oscillation micobrowniens de fréquence élevée et 
de faible amplitude sont sollicitées. C’est le cas des relaxations secondaires généralement 
attribuées aux mouvements localisées de groupements latéraux ou de courts segments de 
chaîne. L’évolution du temps de relaxation τ(T) en fonction de la température est décrite 








exp)T( aa0  Équation II.25 
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où τ0a est le facteur pré-exponentiel du modèle homogène à un temps, Ea l’énergie 
d’activation du processus de relaxation, et R la constante des gaz parfaits. 
Deux théories ont été proposées pour rendre compte de ce type de comportement. Elles 
sont rappelées brièvement ci-dessous.  
 
Théorie des barrières 
 
La théorie de barrières est basée sur la cinétique d’établissement de populations 
entre deux états d’équilibre 1 et 2 associés à deux minima d’énergie locaux différents (Figure 
II.6). Le passage entre ces deux états d’équilibre, correspondant à la transition entre deux 
conformations spatiales accessibles par les entités relaxantes considérées, est conditionné 
par la hauteur de la barrière d’énergie potentielle à franchir dans les deux sens. Les entités 
doivent acquérir une énergie cinétique suffisante pour passer d’un état à l’autre. Cette 
énergie est essentiellement fournie par les fluctuations thermiques du système.  
 
 
Figure II.6. Évolution de l’enthalpie libre G d’un système comportant deux états d’équilibre 1 
et 2 
 
Les probabilités de transition de la position 1 vers la position 2, ω12, et de la position 2 vers 






















où ω0 est une constante, G1 la barrière d’énergie pour passer de l’état d’équilibre 1 vers l’état 
d’équilibre 2, et ΔG = G1 – G2 la barrière d’énergie à franchir pour passer réciproquement de 
l’état d’équilibre 2 vers l’état d’équilibre 1.  
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=τ  Équation II.28 
 






































exp)T( 0  Équation II.30 
 
Théorie des états activés 
 
Eyring, en se basant sur la théorie des états activés selon laquelle le passage d’un 
état conformationnel à un autre peut être interprété comme une réaction chimique dans 
laquelle les réactifs passent par un état dit activé avant de pouvoir réagir et donner les 













 Équation II.31 
 
où ΔG est la différence entre l’enthalpie libre des états activés et non activés, h la constante 
de Planck et k B celle de Boltzmann. 
Le saut d’enthalpie libre ΔG est lié à l’enthalpie d’activation ΔH et l’entropie d’activation ΔS: 
 
ΔG = ΔH - TΔS                 Équation II.32 
 




















 Équation II.33 
 












a0  Équation II.34 
 
l’équation d’Arrhenius apparaît. 
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L’avantage du développement d’Eyring est de proposer une interprétation physique du 
facteur pré-exponetiel τ0a. Il est en effet relié à l’entropie d’activation ΔS. L’enthalpie 
d’activation ΔH traduit les contraintes stériques et électrostatiques de l’environnement sur les 
entités mobiles. A l’inverse, le facteur pré-exponentiel τ0a contient l’information sur l’entropie 
d’activation ΔS qui renseigne sur le désordre engendré par leurs mouvements sur 
l’environnement moléculaire. 
La valeur de τ0a, lorsque l’entropie d’activation devient très faible voire nulle, est voisine de 
10-13 s. Elle représente la limite supérieure du temps de passage entre deux états d’équilibre 
successifs d’une entité relaxante totalement isolée. 
 
b) Comportement Vogel - Tammann - Fulcher 
 
 Lorsque la température devient proche et dépasse la température de transition 
vitreuse, l’évolution des temps de relaxation peut admettre une dépendance non linéaire en 
fonction de l’inverse de la température. C’est le comportement de type Vogel-Tammann-























v0v0  Équation II.35 
 
où τ0v est le facteur pré-exponentiel du modèle, B et T∞ deux constantes homogènes à une 
température, et αf le coefficient de dilatation de la fraction de volume libre du système. 
Deux approches moléculaires ont été développées pour rendre compte de ce 
comportement : la première est basée sur le concept de volume libre, l’autre sur des 
considérations purement thermodynamiques. 
 
Théorie du volume libre 
 
La notion de volume libre a été introduite par Doolittle pour expliciter le changement de 
régime de la viscosité des fluides autour de la température de transition vitreuse [Doolittle 
1951]. La viscosité serait alors conditionnée par le volume libre dans le système, volume 
défini comme la différence entre le volume total du fluide et le volume réellement occupé par 
les molécules qui le constituent. Cette notion est reprise par Cohen et Turnbull afin 
d’apporter une interprétation physique à la mobilité moléculaire de chaînes 
macromoléculaires pour des températures proches de Tg [Cohen 1959]. Selon ces auteurs, il 
existe des espaces libres (vides) entre les chaînes macromoléculaires. Pour qu’un segment 
de chaîne puisse commencer à se mouvoir, il est nécessaire que la « cage » qui l’entoure 
atteigne un volume critique minimal. A ce volume critique est associé une température notée 
T∞. Lorsque la température est inférieure à T∞, le volume libre n’est pas suffisant pour 
permettre des mouvements de segments de chaîne sans apport énergétique. Lorsque la 
température approche voire dépasse T∞, le matériau se dilate et voit les espaces vides entre 
les chaînes devenir suffisant pour permettre des réarrangements coopératifs de segments de 
chaîne. Les mouvements sont alors permis, et sont associés à un temps de relaxation qui 
obéit à une loi de type VTF. 
Quelques années auparavant, Williams, Landel et Ferry avaient proposé une équation 
empirique décrivant la dépendance en température du temps de relaxation dans la gamme 
de température de la transition vitreuse [William 1955]. Elle permet de calculer par 
extrapolation le temps de relaxation ( )Tτ  à n’importe quelle température T, connaissant le 
temps de relaxation ( )refTτ  à une température de référence Tref donnée :  























τ  Équation II.36 
 
avec C10 et C20 deux constantes. 
Suivant la nature du polymère, ces constantes sont comprises entre 14 et 18, et 30 et 70°C 
respectivement pour les polymères linéaires. Cette équation est vérifiée pour des 
températures comprises entre Tg et Tg+100°C. En utilisant les relations II.35 et II.36, si on 



















En se basant sur les valeurs dites « universelles » de C10 et C20 associées à des polymères 
100% amorphes ou très peu cristallins, on peut estimer les paramètres de l’équation VTF : 
T∞  ≈ Tg - 50°C et αf = 4,8.10-4 °C-1. Autrement dit, à T<Tg - 50°C, la mobilité des segments 
de chaînes est totalement figée. 
 
Théorie d’Adam et Gibbs 
 
Gibbs et Dimarzio puis Adam et Gibbs ont été amenés à concevoir que les 
phénomènes de relaxation dans les liquides formant des verres puissent avoir lieu dans des 
systèmes non pas homogènes mais formés de domaines équivalents et indépendants qui se 
réarrangeant de façon coopérative [Gibbs 1958, Adam 1965]. Ces régions sont appelées 
« Cooperative Rearrangement Regions » ou encore CRR. Une relaxation n’a lieu que si à 
l’intérieur de chaque CRR un réarrangement coopératif en une autre conformation peut avoir 
lieu. Il est postulé que l’énergie d’activation associée à la relaxation d’une CRR est égale au 
produit du nombre de motif z par l’énergie d’activation élémentaire d’un motif notée Δμ. 














0  Équation II.39 
 
Les auteurs supposent qu’il faut un nombre minimum de motifs z*, donc une taille minimale 
pour les CRR, pour que la relaxation ait lieu. La dépendance en température de z* est 







CA* =  Équation II.40 
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où NA est le nombre d’Avogadro, sC* l’entropie de configuration d’une CRR de taille z* égale à 
kBln(3!) selon Hodge [Hodge 1994], et SC(T) l’entropie de configuration macroscopique par 
mole de monomère.  
Les travaux de Gibbs-Di Marzio et d’Angel [Angell 1972] ont permis d’aboutir à l’expression 









−Δ=  Équation II.41 
 
avec ΔCp la différence de chaleur spécifique en condition isobare entre l’état liquide et 
vitreux au passage de la transition vitreuse du polymère, et T0 la température pour laquelle 
SC = 0, c'est-à-dire la température en dessous de laquelle aucun phénomène de 
réarrangement coopératif n’est possible. 
L’expression du temps de relaxation en fonction de la température devient : 
 











































μΔ=  est le paramètre de fragilité. 
L’expression II.42 est de la même forme que l’équation VTF en posant T0 = T∞ et 1/αf = DT0.  
 
Alegria et al. [Alegria 1995, Alegria 1997] ont utilisé la théorie d’Adam et Gibbs pour décrire 
la dynamique de relaxation dans l’état vitreux. Leurs travaux utilisent une température fictive 
introduite par Tool [Tool 1946] pour exprimer SC et montrent que l’entropie de configuration 
molaire est constante pour T<Tg. Dans ce cas, le temps de relaxation prend la forme d’une 












Maintenant que les bases fondamentales sur l’origine de la polarisation des matériaux 
diélectriques et la modélisation des temps de relaxation ont été détaillées, les techniques 
d’analyse utilisées dans cette étude vont être présentées. 
 
I.2. Courants ThermoStimulés  
 
La technique des Courants ThermoStimulés (CTS) a été mise au point en 1964 [Bucci 
1964]. Elle permet de caractériser la structure d’un matériau par l’étude de la mobilité 
moléculaire des entités polaires qui le composent. Elle a été appliquée à la caractérisation de 
nombreux matériaux organiques (isolants ou semi-conducteurs) ou inorganiques sous forme 
solide ou liquide [Lavergne 1993]. Elle s’est avérée très utile pour l’étude des relaxations des 
matériaux polymères. 
La technique CTS permet de solliciter les matériaux à une fréquence équivalente très faible 
(10-4 à 10-2 Hz) et accuse ainsi un haut pouvoir de résolution. La limite de détection très 
basse du courant de dépolarisation est également un atout majeur. Ces caractéristiques font 
de la technique CTS un outil puissant pour l’étude de matériaux possédant un spectre de 
relaxation complexe. 





a) Thermogrammes complexes 
 
Le principe d’obtention d’un thermogramme complexe CTS est représenté sur la 
Figure II.7. L’échantillon est placé entre deux électrodes métalliques. A une température Tp, 
il est soumis à un champ électrique statique Ep, durant un temps tp. Les familles de dipôles 
dont les temps de relaxation à Tp sont inférieurs à tp s’orientent alors préférentiellement dans 
la direction du champ imposé, et le matériau acquiert une polarisation macroscopique P. 
L’échantillon est ensuite trempé sous champ à une température To très inférieure à Tp. A 
cette température, la mobilité des dipôles est très réduite et la polarisation est figée. Le 
champ électrique est alors supprimé et l’échantillon court-circuité pendant un temps tCC afin 
d’évacuer les charges libres de surface et permettre aux dipôles ayant une cinétique de 
relaxation élevée à T0 de pouvoir relaxer et revenir à leur état d’équilibre. Enfin, lors d’une 
remontée linéaire en température à une vitesse constante q, les fluctuations thermiques 
croissantes dans l’échantillon vont induire le retour à l’équilibre séquentiel des différentes 
familles de dipôles précédemment orientés. La polarisation de l’échantillon décroît induisant 
à la surface de l’échantillon un flux de charges compensatrices. C’est le courant de 
dépolarisation ID enregistré en fonction de la température qui constitue le thermogramme 




Figure II.7. Principe d’obtention d’un thermogramme CTS complexe 
 
Les thermogrammes obtenus par cette méthode sont dits complexes ou globaux. En général, 
chaque pic de dépolarisation est large et asymétrique témoignant d’une distribution des 
temps de relaxation. La résolution expérimentale des thermogrammes complexes en 
thermogrammes élémentaires est réalisée par la méthode dite des polarisations fractionnées. 
 
b) Thermogrammes élémentaires 
 
Le principe d’obtention d’un thermogramme élémentaire est représenté sur la Figure 
II.8. La méthode des polarisations fractionnées est dérivée de celle des Courants Thermo-
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Stimulés [Teyssèdre 1997]. Elle consiste à polariser l’échantillon sur une fenêtre étroite en 




Figure II.8. Principe d’obtention d’un thermogramme élémentaire par la technique des 
polarisations fractionnées 
 
Comme précédemment, l’échantillon est polarisé à une température TP sous champ 
électrique statique E0, durant un temps tp. Il est ensuite court-circuité pendant un temps tCC 
à une température Td légèrement inférieure à Tp. Cette procédure permet tout d’abord 
d’orienter toutes les entités dipolaires dont les temps de relaxation sont inférieurs à tp à Tp, 
et de faire relaxer celles ayant un temps de relaxation inférieur à tCC à Td. Ainsi, on isole une 
très faible quantité de dipôles correspondant à la fenêtre de polarisation [Td ;Tp]. Si la 
fenêtre de polarisation est suffisamment faible (Tp - Td ≤ 5°C), seules des entités dipolaires 
ayant des temps de relaxation très proches demeureront orientées. L’échantillon est ensuite 
trempé jusqu’à une température To très inférieure à Td, et de nouveau court-circuité pour 
éliminer les charges électriques surfaciques pendant tCC. Enfin, lors d’une remontée linéaire 
en température à vitesse constante q, le courant de dépolarisation correspondant au retour à 
l’équilibre des entités dipolaires sélectionnées est enregistré. Le thermogramme obtenu par 
cette méthode est dit « élémentaire ». 
La fenêtre de polarisation (ΔT=Tp-Td) est déplacée le long de l’axe des températures 
croissantes sur toute la gamme où se situe le spectre complexe. Elle est classiquement de 
5°C. La série de thermogrammes élémentaires obtenue caractérise la distribution des temps 
de relaxation du spectre complexe initial. 
 
I.2.2. Dispositif expérimental 
                  
L’appareillage CTS réalisé au Laboratoire de Physique des Polymères est illustré sur la 
Figure II.9. Un échantillon sous forme de film est placé entre deux électrodes circulaires en 
acier inoxydable de 1cm de diamètre. Un ressort est utilisé au niveau de l’électrode 
supérieure pour assurer un bon contact entre l’échantillon et les électrodes. Ces dernières 
permettent à la fois d’appliquer le champ électrique et de mesurer le courant de 
dépolarisation. L’échantillon est placé dans un cryostat constitué d’une triple paroi 
permettant de contrôler sa température à 0.1°C près. L’enveloppe externe est maintenue 
sous vide secondaire (5.10-4 Pa) pour isoler le système du milieu environnant, tandis que 
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l’enveloppe interne contient de l’azote liquide pour une régulation thermique optimale de 
l’échantillon. Ce dernier est placé sous hélium, atmosphère inerte et thermiquement 
conductrice. Des résistances chauffantes reliées à une alimentation de puissance assure la 
régulation thermique entre -180°C et 180°C. Une sonde platine placée à proximité de 
l’échantillon permet de mesurer et de réguler sa température. La mesure du courant de 








Dans la technique des polarisations fractionnées, la cinétique de dépolarisation 
associée à un thermogramme élémentaire est décrite par l’équation différentielle: 







+  Équation II.43 
où P(t) est la polarisation dipolaire et τ(T) le temps de relaxation associé. 
D’autre part, l’évolution du courant de dépolarisation I(T) en fonction de la polarisation et de 
la température est donnée par la relation: 
 
( ) ( )
dT
TdP
SqTI −=  Équation II.44 
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où S est la surface des deux électrodes en regard et q la vitesse de remontée en 
température. 
L’expression de la polarisation en fonction de la température devient : 
 






∫−=  Équation II.45 
 
avec Tf la température à laquelle la polarisation devient nulle. 
Par intégration du pic de dépolarisation expérimental, il est donc possible de remonter à 
l’évolution de la polarisation en fonction de la température. A partir des relations II.44, II.45 










T  Équation II.46 
 
Le tracé des évolutions de τ(T) portées dans un diagramme d’Arrhenius permettront de 
déterminer les paramètres d’activation (ΔH et ΔS) de chacun des processus élémentaires et 
de savoir si le processus global est associé à un phénomène de compensation. 
 
Phénomène de compensation 
 
Les paramètres d’activation ΔH et ΔS présentés dans la théorie d’Eyring (Equation 
II.32) sont a priori indépendants l’un de l’autre. Néanmoins, dans certains cas, une relation 
linéaire entre ces deux paramètres est observée. C’est le phénomène de compensation. 
En 1966, Hoffman, Williams et Passaglia ont proposé une interprétation théorique à la 
relation de linéarité entre l’enthalpie et l’entropie d’activation [Hoffman 1966]. Ils ont étudié 
les processus de relaxation de paraffines de longueur de chaîne i croissante. En faisant 
l’hypothèse que l’entropie d’activation ΔSi et l’enthalpie d’activation ΔHi sont liées à la taille 
de l’entité relaxante et qu’à chaque longueur de chaîne considérée correspond un temps de 




















i  Équation II.47 
 
Avec les enthalpies et entropies d’activation écrites de la façon suivante: 
 
ΔHi = i ΔH0 + ΔHf                 
 





où ΔH0 et ΔS0 sont respectivement l’enthalpie et l’entropie d’activation d’un motif élémentaire 
(-CH2-), et ΔHf et ΔSf l’enthalpie et l’entropie d’activation associées aux extrémités de chaîne. 
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appelée température de compensation, on obtient la relation linéaire entre l’enthalpie et 
l’entropie d’activation, quelle que soit la longueur i de l’entité qui relaxe: 
 
fiCi HSTH Δ+Δ=Δ  Équation II.50 
 
En remplaçant ΔSi de la relation II.47 à l’aide de l’équation II.50 ci-dessus, le temps de 










































le temps de compensation. 
En égalent l’équation d’Arrhenius II.25 avec l’équation II.51, le temps de relaxation peut 






























a0i  Équation II.53 
 


















exp i . Par 
identification, le facteur pré-exponentiel τ0a est fonction de l’enthalpie d’activation ΔHi, qui 
peut être considérée comme égale à l’énergie d’activation Ea. On constate que, si la longueur 



















exp : c’est le phénomène de 
compensation. Lorsque la température croît, les mouvements se propagent sur des distances 
de plus en plus grandes, autrement dit i et ΔHi augmentent. A la température particulière TC 
tous les temps de relaxations )T(iτ  valent Cτ  : toutes les entités mobiles de longueur 
différentes relaxeraient alors avec la même cinétique. Ceci est illustré sur la Figure II.10 où 
les évolutions des temps de relaxation associées à un ensemble de thermogrammes 
élémentaires CTS sont reportées. 
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Figure II.10. Visualisation d’un phénomène de compensation dans un diagramme d’Arrhenius 
 
A partir de l’expression II.53, on établit la relation linéaire entre le logarithme du facteur pré-








Δ−τ=τ  Équation II.54 
 
Le modèle d’Hoffman et al. a été obtenu sur la base de l’étude d’oligomères mais reste 
applicable aux polymères. A partir de ce modèle, la corrélation entre les temps de relaxation 
et la taille des entités mobiles devient possible. En effet, dans la technique des polarisations 
fractionnées, à chaque thermogramme élémentaire est associé une valeur du facteur pré-
exponentiel τ0a et une enthalpie d’activation ΔHi. La représentation du logarithme de τ0a en 
fonction de ΔHi constitue le diagramme de compensation. L’alignement des points 
expérimentaux est caractéristique de ce phénomène (Figure II.11). 
 
 




Chapitre 2. Matériaux et Méthodes    
 74
 
Par conséquent, l’augmentation de la température entraîne une augmentation de ΔHi et une 
décroissance de log(τ0a), ou encore, en vertu de l’équation II.34, une augmentation de 
l’entropie d’activation ΔSi. Aussi, le phénomène de compensation pourra servir à révéler le 
caractère coopératif de processus de relaxation sous-vitreux. 
 
Le caractère coopératif des processus de relaxation dans les polymères peut être discuté en 
appliquant le critère de coopérativité de Starkweather [Starkweather 1981]. Selon son 
analyse, l’énergie d’activation peut être considérée comme la somme de deux contributions : 
l’enthalpie d’activation associée à une entropie d’activation nulle, et l’enthalpie d’activation 
de nature purement entropique. Pour différencier ces deux composantes, l’équation 
d’Arrhenius II.25 peut être réécrite sous la forme suivante : 
 











+= =Δ  Équation II.55 
 
où feq la fréquence équivalente de sollicitation électrique de l’appareil de mesure. 
Dans le cas de processus de relaxation à caractère coopératif (ΔS ≠ 0), l’évolution de 
l’enthalpie d’activation ΔHi dévie de la droite dite de Starkweather, droite correspondant à 







Figure II.12. Évolution schématique de l’enthalpie d’activation expérimentale () et 
théorique à entropie nulle (     ) en fonction de la température pour un processus de 
relaxation complexe donné 
 
La « droite de Starkweather » est obtenue en utilisant le premier terme de la relation II.55. 
En CTS, 10-4 < féq < 10-2 Hz. L’évolution de l’enthalpie d’activation mesurée ΔHi est tracée en 
prenant en compte la température du maximum de chaque pic élémentaire i obtenu par la 
méthode des polarisations fractionnées.  
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 Le principe général des Spectroscopies Diélectriques Dynamiques est de stimuler par 
une tension électrique harmonique U(t) de faible amplitude U0, un échantillon placé entre 
deux électrodes, et de mesurer l’impédance résultante Z(t). Comme l’impédance n’est pas 
infinie, la tension sinusoïdale induit un courant I(t) également sinusoïdal, de pulsation ω 
identique à celle de la tension. Un matériau n’étant jamais un diélectrique parfait (purement 
capacitif), un déphasage ϕ ≠ π/2 est généralement observé entre U(t) et I(t). La tension, le 
courant et l’impédance du matériau sont exprimés en fonction du temps ou en notation 
complexe par les relations suivantes : 
 
                   U(t) = U0 sin(ωt) = Im(U*) 
 
où              U* = U0 exp (iωt) 
 
                 I(t) = I0 sin(ωt+ ϕ) = Im(I*) 
 
où              I* = I0 exp (i(ωt+ϕ)) 
 


















L’écart au comportement diélectrique du matériau par rapport à un comportement purement 
capacitif est quantifié par l’angle δ = π/2-ϕ. Cet angle est appelé angle de perte. 
La détermination de l’impédance complexe Z* est fondamentale. Elle permet en effet de 
calculer la capacité complexe C* ou la permittivité complexe ε* de notre matériau en réponse 
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La mesure de l’épaisseur des échantillons étant une source d’erreur non négligeable, la 
grandeur tan δ qui permet de s’en affranchir sera systématiquement utilisée pour comparer 
les réponses diélectriques des différents matériaux. 
 
Seules les fonctions polaires contenues dans un matériau vont pouvoir « répondre » lors 
d’une analyse en SDD. C’est non seulement la température mais aussi la fréquence du 
champ électrique qui va permettre aux différentes familles de dipôles d’être sollicitées. Pour 
comprendre ce phénomène, considérons une famille de dipôles i contenue dans un matériau 
diélectrique à l’équilibre thermique et animés de mouvements d’oscillation microbrowniens 
centrés autour d’une fréquence fi. Du fait de la diversité des environnements moléculaires 
autour de chaque dipôle de la famille i, chaque entité relaxe à une fréquence propre dans 
une gamme de fréquence distribuée autour de fi. On parle alors de distribution des 
fréquences ou des temps de relaxation pour cette famille particulière. Si le matériau est 
soumis à un champ électrique haute fréquence fE telle que fE>>fi, l’inertie des dipôles ne leur 
permettra pas de suivre le champ appliqué et de s’orienter dans sa direction. La permittivité 
relative du matériau est alors faible et vaut ∞ε , somme des contributions électronique et 
ionique de la polarisation de l’échantillon. A contrario, sous un champ quasi-statique (fE<<fi), 
la permittivité du matériau est élevée et vaut sε , somme des contributions électronique, 
ionique et dipolaire. Dans ce cas les dipôles ont alors le temps de s’orienter dans la direction 
du champ appliqué. La transition entre ces deux situations extrêmes correspondant à un état 
du système dans lequel la fréquence du champ électrique balaye la gamme de fréquence des 
dipôles (fE ≈ fi). Le diélectrique est alors le siège de phénomènes de frottements visqueux 
assimilés à des pertes diélectriques. Sachant que plusieurs familles de dipôles peuvent 
exister dans un même matériau, à chaque famille sera associé un signal avec une 
distribution des temps de relaxation propre. 
Chaque pic en ε’’ sera caractérisé par sa fréquence en son maximum et par sa forme 
(symétrie et largeur) à une température fixe. 
 
I.3.2. Dispositif expérimental 
 
 En fonction de la gamme de fréquence dans laquelle travaille le spectromètre  
Novocontrol utilisé, le schéma électronique de mesure de l’impédance complexe diffère. 
Néanmoins, la cellule de mesure reste identique, elle est représentée sur la Figure II.13. 
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Figure II.13. Cellule de mesure du Spectromètre Diélectrique Dynamique 
 
La température de l’échantillon est régulée par un balayage d’azote gazeux chauffé à la 
température désirée. La gamme de fréquence accessible par cet appareil est 10-2/3.106 Hz et 
la température peut être régulée entre –170°C et 300°C. La tension variable appliquée a une 
amplitude de 1,5 Volts de façon à ce que le signal enregistré ait toujours une intensité 
suffisante par rapport au bruit de fond. L’enregistrement de l’impédance Z* (et donc de la 
permittivité ε*) en fonction de la fréquence de sollicitation électrique f constitue le spectre de 




La permittivité diélectrique complexe ε* a été mesurée de façon isotherme en faisant 
varier la fréquence du champ électrique entre 10-1 et 106 Hz. La gamme de température 
balayée est de -150 à 200°C par pas de 5°C.  
Lorsque deux processus de relaxation répondent dans une même gamme de fréquence et de 
température donnée, leurs réponses s’additionnent. Il se peut également qu’un phénomène 
de conduction apparaisse sur les spectres à basse fréquence et haute température. Il devient 
alors nécessaire d’ajuster les spectres correspondant par une somme de termes de type 
Havriliak-Negami et d’un terme prenant en compte la conductivité électrique de l’échantillon. 
L’équation générale de la permittivité complexe devient alors : 
 























∞  Équation II.63 
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où σ0 est la conductivité en régime statique, n le nombre de phénomènes de relaxation à 
modéliser.  
L’ajustement des parties réelle et imaginaire se fait simultanément à l’aide du logiciel 
WinFit®. 
 
Une forte conductivité peut masquer partiellement ou totalement un pic de pertes 
diélectriques. L’étude de ce processus est impossible par les méthodes classiques 
d’ajustement des résultats expérimentaux à l’aide de l’équation d’Havriliak-Negami. Il devient 
nécessaire d’éliminer la composante de conductivité ohmique pour faire apparaître la 
relaxation en question. Steeman et van Turnhout ont proposé une méthode pour l’analyse 









ωε∂π−=ε  Équation II.64 
 
Cette relation permet, dans la mesure où ε’ révèle un faible signal caractéristique d’une 
relaxation, de l’amplifier suffisamment pour pouvoir le visualiser.   
Wübbenhorst et al. montrent que plus la distribution des temps de relaxation associée à un 
pic de pertes est étroite, plus la dérivée en ε’ donne un pic ε’’deriv de faible largeur à mi-
hauteur [Wübbenhorst 2002]. Ainsi, le pouvoir de résolution est augmenté. Cette méthode a 
fait l’objet d’une attention particulière dans la littérature spécialisée [Kremer 2003] et a été 
employée avec succès par Molak et al. pour étudier des phénomènes de relaxation électrique 
dans des céramiques hautement conductrices [Molak 2005]. 
 
II. Analyse thermique 
 




L’analyse thermogravimétrique (ATG) est basée sur l’étude de l’évolution de la masse 
d’un échantillon lors d’un programme en température. Dans notre cas, il est balayé par un 
courant gazeux inerte d’azote. Cette technique est utilisée pour déterminer la stabilité 
thermique et les masses relatives des différents constituants du matériau. 
 
II.1.2. Dispositif expérimental 
 
Les mesures thermogravimétriques ont été réalisées à l’aide du dispositif TGAQ50 de 
chez Thermal Analysis Instruments. La thermobalance contenant une masse d’au moins 
10mg est régulée en température jusqu’à 1000°C.  
 




Le principe de l’Analyse Calorimétrique Diatherme ou Analyse Enthalpique 
Différentielle (AED), repose sur la mesure des flux d’énergie thermique à fournir à 
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l’échantillon et à un corps de référence, de façon à maintenir leurs températures égales lors 
d’un programme de température imposé. Cette technique permet une analyse quantitative 
des transitions d’un matériau. 
 
II.2.2. Dispositif expérimental 
 
L’appareil d’ACD utilisé est le calorimètre DSC 2920 de Thermal Analysis Instruments 
associé au système de refroidissement mécanique RCS. La gamme de température 
accessible s’étend de -150 à 400°C avec une vitesse de balayage comprise entre 5 et 
30°C/min. Il est constitué d’un four unique, régulé en température et contenant deux plots. 
Sur l’un repose la capsule dans laquelle se trouve l’échantillon et sur l’autre la capsule de 
référence, vide. L’enregistrement de la différence de température entre les deux plots 
pendant le programme de température constitue un thermogramme d’analyse thermique 
différentielle (ATD). Un traitement de ces données permet alors de déterminer le 





La transition vitreuse d’un polymère se traduit par un saut de chaleur spécifique. La 
variation de capacité thermique isobare ΔCp (J.g-1.K-1) est directement liée à la variation du 






Δ=Δ  Équation II.65 
 
où m est la masse de l’échantillon et β est la vitesse de balayage en température. 
Parmi les différentes possibilités de définir la température de la transition vitreuse, nous 
avons choisi celle correspondant au point d’inflexion du saut de chaleur spécifique 
[Wunderlich 1990]. La position en température de la transition vitreuse dépend de plusieurs 
facteurs comme la vitesse de balayage en température, l’histoire thermomécanique de 
l’échantillon, la présence de renforts... 
La fusion des zones cristallines se manifeste par un pic endothermique et la cristallisation par 
un pic exothermique. 








Δ−Δ=χ  Équation II.66 
 
où      ΔHf  est l’enthalpie de fusion, 
          ΔHCR l’enthalpie de cristallisation froide, 
          ΔHf0 l’enthalpie de fusion théorique du polymère 100% cristallin. 
Le phénomène de cristallisation froide correspond à la cristallisation du polymère entre Tg et 
la zone de fusion lors d’une remontée en température et se manifeste généralement lorsque 
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II.2.4. Vieillissement physique 
 
A l’inverse du vieillissement chimique auquel est associée une évolution irréversible 
du système, le vieillissement physique ou «relaxation structurale» est une évolution 
réversible qui concerne la phase amorphe des polymères [Hodge 1994]. Lorsqu’un polymère 
est maintenu à une température comprise entre Tg – 50°C et Tg, une densification du réseau 
polymère se produit par formation de nouvelles liaisons physiques secondaires entre les 
segments de chaînes. En ACD, ce phénomène se manifeste sous la forme d’un pic 
endothermique superposé au saut de capacité spécifique au passage de la transition 
vitreuse. La surface du pic est proportionnelle à la quantité de liaisons physiques secondaires 
créées durant le vieillissement. 
 
II.2.5. Cristallisation dynamique 
 
De nombreuses approches basées sur l’équation fondamentale d’Avrami sont utilisées 
pour décrire les cinétiques de cristallisation de divers matériaux [Avrami 1939, Avrami 1940]. 
 
)tZexp(X1 ntt −=−  Équation II.67 
 
où Xt est le taux de cristallinité relatif, n la constante d’Avrami dont la valeur dépend des 
paramètres de nucléation et de croissance des cristallites, et Zt la constante de vitesse de 
cristallisation prenant en compte à la fois leur vitesse de nucléation et de croissance. 
Xt étant une mesure relative du taux de cristallinité, elle prend des valeurs comprises entre 0 





























x  Équation II.68 
 
où dHc est la variation infinitésimale de l’enthalpie du système en réponse à une variation 
infinitésimale de temps dt, t0 et t∞ représentent respectivementle temps de début et de fin 
de cristallisation, et t un temps quelconque compris entre ces deux extrêmes. 
Durant un processus de cristallisation à vitesse constante, la relation liant le temps t à la 
température T est : 
 
β
= TTt 0 -  Équation II.69 
 
où T est la température au temps t et T0 la température au début de la cristallisation (t=0). 
Dans ce cas, le taux de cristallinité relatif Xt est déterminé par l’Equation II.68 en remplaçant 
la variable temps t par la variable température T. 
Dans de nombreux travaux, des modifications de l’équation d’Avrami ont été proposées pour 
essayer de modéliser des situations de production industrielles réelles dans lesquelles les 
conditions de cristallisation des polymères fondus sont non isothermes. Jeziorny [Jeziorny 
1978] a mis en évidence que le paramètre de vitesse Zt devait être adéquatement modifié en 
considérant la vitesse de chauffe ou de refroidissement β du polymère. Ainsi, le nouveau 
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= tc ZlogZlog  Équation II.70 
 
Ozawa [Ozawa 1971] a ensuite étendu l’équation d’Avrami aux conditions non isothermes en 
faisant l’hypothèse que la vitesse de rampe β est constante et que la cristallisation non 
isotherme peut être décomposée en une succession de cristallisations isothermes 
infinitésimales (développement d’Evans [Evans 1945]). Selon Ozawa, le taux de conversion 











expX1 --  Équation II.71 
 
où K(T) est la fonction de chauffe ou de refroidissement, et m l’exposant d’Ozawa qui 
dépend de la dimension de croissance des cristallites. 
Cette approche s’est avérée suffisante pour décrire la cristallisation dynamique de certains 
systèmes, mais pas tous.  
Une nouvelle théorie a été développée par l’équipe de Liu et Mo [Liu 1997b] pour décrire au 
mieux les processus de cristallisation dynamique. Elle stipule que, comme le taux de 
cristallinité relatif est lié à la fois au temps et à la vitesse de cristallisation par les relations 
d’Ozawa (II.72) et d’Avrami (II.68), une équation entre la vitesse β et le temps t peut être 
établie à un taux de cristallinité relatif donné. Ainsi, la nouvelle loi cinétique régissant la 
cristallisation non isotherme d’un polymère est donnée par : 
 




tlog)T(Floglog α=β - Équation II.73 
 






⎡=  faisant référence à la vitesse de 
chauffe/refroidissement au temps de cristallisation unité (t=1) pour un taux de cristallinité 
relatif donné, et α au rapport du coefficient d’Avrami sur celui d’Ozawa, c’est-à-dire 
m/n=α . 
Ainsi, selon l’Equation II.74, à un taux de cristallinité relatif donné, le tracé de logβ en 
fonction de log t donnerait une droite d’ordonnée à l’origine égale à log F(T) et une pente 
égale à –α. 
 
Le calcul de l’énergie d’activation de la cristallisation non isotherme classiquement usité dans 
la littérature a été formalisé par Kissinger [Kissinger 1956]. En considérant l’évolution de la 
position du minimum du pic de cristallisation Tp en fonction de la vitesse de refroidissement 
β, l’énergie d’activation ΔE est évaluée par la relation : 
 




























-  Équation II.74 
 
III. Analyse mécanique 
 




Des éprouvettes parallélépipédiques sont testées en mode de flexion trois points à 
l’aide d’un banc d’essais mécaniques à vitesse de déformation constante. Un capteur de 
force et un extensomètre enregistrent respectivement la contrainte et la déformation au 
cours de l’essai. 
 
III.1.2. Dispositif expérimental 
 
 Le banc d’essais mécaniques utilisé pour réaliser ces tests est le modèle H10K-C de 
chez Hounsfield. Les tests sont réalisés selon la norme NF EN ISO 178. L’éprouvette, 
supportée comme une poutre est soumise à une flexion au milieu de la portée. La vitesse 
d’essai a été fixée à 10mm/min. Une précontrainte de 5 Pa a été appliquée aux éprouvettes 
de flexion pour éviter la formation d’un pied au début de la courbe contrainte/déformation. 




Les paramètres analysés permettant une comparaison entre les différents matériaux 
sont le module d’élasticité E calculé via la pente de la courbe contrainte/déformation, et la 
contrainte et la déformation à rupture (σB, εB). 
 
 




La SMD consiste à appliquer une déformation γ* (une contrainte σ*) périodique à un 
échantillon et à mesurer la contrainte résultante (la déformation respectivement) en réponse 
à cette sollicitation [Sepe 1998]. En mode de relaxation de contrainte, on mesure la 
contrainte résultante avec un angle de déphasage noté δ pouvant varier de 0 à π/2. 
Le formalisme de la Spectrométrie Mécanique Dynamique est similaire à celui de la 
Spectroscopie Diélectrique Dynamique. En effet, imposer une déformation ou une contrainte 
en SMD revient à imposer respectivement un déplacement ou un champ électrique en SDD. 
En notation complexe, on a : 
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)ti(exp* 0 ωγ=γ  




On définit le module mécanique complexe en cisaillement G* (grandeur homologue au 
module électrique M*) ou la complaisance mécanique complexe J* (grandeur homologue à la 


























G' est le module élastique ou de conservation, G'' le module dissipatif ou de pertes, et      
tanδ = G''/G' le facteur de pertes mécaniques. La complaisance caractérise l'aptitude d'un 
matériau à se déformer sous l'effet d'une contrainte. Ainsi, un matériau est dit "complaisant" 
(J* élevé ou G* faible) s'il se déforme aisément sous l’effet d’une faible contrainte.  
En SMD, lors d'un balayage fréquentiel en mode isotherme, ou lors d'un balayage en 
température en mode isochrone, différents signaux peuvent être enregistrés correspondant à 
des processus de relaxation. Cela se traduit par une évolution sigmoïdale du module de 
conservation G' et un pic du module de pertes G'' (ou tanδ), comme cela avait été montré en 
SDD. 
Il existe deux types de comportements rhéologiques antagonistes: le comportement 
purement élastique, et le comportement purement visqueux ou anélastique. Par exemple, à 
faibles déformations, les métaux sont représentatifs du premier et certaines huiles du 
second. Les polymères comptent parmi les matériaux ayant un comportement intermédiaire. 
Suivant la température et la fréquence de travail, ils peuvent adopter un comportement 
élastique (vitreux ou caoutchoutique), viscoélastique et peuvent même s’écouler. Ainsi, 
suivant la nature du matériau et des conditions expérimentales, une partie plus ou moins 
importante de l’énergie transmise à un matériau sera restituée (contribution élastique) alors 
que l’autre sera dissipée dans l’échantillon (contribution visqueuse) et contribuera soit à le 
déformer irréversiblement, soit à augmenter sa température. 
 
III.2.2. Dispositif expérimental 
 
Les essais sont réalisés à l'aide d'un rhéomètre ARES de chez Thermal Analysis 
Instruments. Le mode de sollicitation choisi est la torsion rectangulaire à taux de 
déformation imposé. Un moteur solidaire de l'extrémité inférieure de l'échantillon impose un 
mouvement de torsion alors que le couple induit sur le mors supérieur par l'intermédiaire de 
l'échantillon est enregistré par une cellule de mesure. Ce couple de torsion est ensuite 
converti en contrainte.  
Les échantillons peuvent être sollicités sous air (dans un four) ou immergés dans une 
solution aqueuse à l'aide d'une cellule dans laquelle le fluide circule (Figure II.14). Sous air, 
la température peut varier entre –140 et 300°C. Les basses températures sont accessibles 
par l'utilisation d'un réservoir d'azote liquide. En solution aqueuse, le domaine de 
température est restreint à 10/80°C. C'est un cryothermostat Julabo F25 qui contrôle alors la 
température du fluide circulant. 
 




Figure II.14. Dispositif de torsion rectangulaire dans la cellule liquide thermostatée 
 
Les échantillons ont une forme parallélépipédique de largeur b, d'épaisseur a et de longueur 


















=ωσ=ω  Équation II.80 
 
avec T0 le couple de torsion mesuré par le mors supérieur et θ*(ω) l'angle de déformation de 
l'extrémité inférieure de l'échantillon.  
La force axiale a été minimisée avant le lancement des tests pour ne pas modifier les valeurs 
des pertes mécaniques. En effet, une contrainte axiale en traction sur un échantillon d’os 
cortical soumis à une sollicitation en torsion ne modifie pas significativement son module 




Sur la base du modèle de Debye développé pour l’analyse des spectres de relaxation 
diélectrique en SDD, le module mécanique en cisaillement G*(ω) en sollicitation de 
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G*(ω) = G0,ω + (G∞,ω - G0,ω)iωτ/(1 + iωτ)  Équation II.81 
 
Les parties réelle et imaginaire sont : 
 
G'(ω) = G0,ω + (G∞,ω - G0,ω)ω²τ²/(1 + ω²τ²) 
 





avec G0,ω la valeur du module à fréquence angulaire nulle, G∞,ω la valeur du module à 











Figure II.15. Évolution de la partie réelle et imaginaire du module mécanique complexe en 
mode isotherme pour le modèle à temps de relaxation unique 
 
Cette modélisation ne rend compte que des processus à temps de relaxation unique.  
 
a) Principe d’équivalence temps/température  
 
L'inconvénient majeur de la SMD est la faible fréquence angulaire maximale accessible (102 
rad/s soit 16Hz). Pour réduire le temps des essais, la pulsation minimale appliquée dans le 
cadre de ce travail a été fixée à 10-2 rad/s. 
Pour connaître le comportement mécanique d'un matériau à une température de référence 
Tref donnée sur une gamme de fréquence plus large, plusieurs balayages en fréquence 
isothermes autour de Tref sont réalisés. Dans le cas où le principe d'équivalence 
temps/température s'applique, un déplacement vertical et horizontal des isothermes par 
rapport à l'isotherme de référence permet d'établir une courbe maîtresse rendant compte du 
G ∞,ω 
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comportement mécanique du matériau sur une gamme de fréquence plus étendue à la 
température de référence choisie. Ce principe est basé sur le fait que, un matériau à une 
température T1 admet un comportement mécanique similaire à la température T2>T1 mais 



















Figure II.16. Principe d'équivalence temps/température sur le module de conservation G'(ω) 
 
b) Facteur de déplacement  
 
Le facteur de déplacement dans le domaine fréquentiel aTT0,ω est l'inverse du facteur de 
déplacement dans le domaine temporel aTT0,t, si bien que: 
 
-log(aTT0,t) = log(aTT0,ω) = log ω(T) – log ω(T0) = log ω(T)/ω(T0) > 0 Équation II.84 
 
La relation d'Arrhenius (II.25) prévoit l'évolution de la fréquence du maximum du pic en tanδ 















Δ−ω=Δ−Δ=ω  Équation II.85 
 
Soit ωT0 et ωT les fréquences angulaires relevées au maximum d’un pic de pertes mécaniques 
aux températures T0 et T respectivement. On a : 
 























 Équation II.86 
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Ainsi, en traçant log(aTT0,ω) en fonction de l'inverse de la température, on peut déterminer 
l'énergie d'activation ΔH du processus de relaxation mis en jeu via la pente de la droite 
obtenue.  
Si la tendance est non linéaire, il s’agira alors d’un processus obéissant à un comportement 
de type VTF. Ce sont Williams, Landel et Ferry qui ont formulé en 1955 la dépendance en 
température des phénomènes de relaxation pour les polymères amorphes dans le domaine 
temporel [William 1955]. Le glissement horizontal des courbes dans le domaine temporel est 




















τ=  Équation II.87 
 
avec C1 et C2 deux constantes indépendantes de la température explicitées par les relations 
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Ce dernier chapitre est scindé en trois parties. La première présente les résultats 
concernant la caractérisation des nanocomposites (stabilité thermique par ATG, structure 
physique et cinétique de cristallisation en conditions non isothermes par ACD). La seconde 
traite de leur comportement diélectrique et de la modification de la dynamique moléculaire à 
l’échelle locale et délocalisée par la combinaison des techniques CTS et SDD. La dernière met 
enfin en évidence l’effet renforçant joué par les nanoparticules sur les propriétés mécaniques 
des nanocomposites à l’aide d’un SMD et de tests en flexion statique. 
Dans tous les résultats qui sont présentés ci-dessous, l’hydratation des échantillons a 
été prise en considération. 
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A. Caractérisation des nanocomposites 
I. État de dispersion des nanoparticules d’HAp 
 
I.1. Microscopie électronique à Balayage (MEB) 
 
 Les nanocomposites PA(11/10,T)/HAp ont été pressés à chaud à 280°C sous forme 
de film. Ces films ont été trempés dans l’azote liquide puis cryofractés. Plus la teneur en HAp 
est élevée, plus l’épaisseur des films thermoformés est importante, les conditions de mise en 
œuvre étant identiques. Elle est comprise entre 50 et 500 µm en moyenne pour la matrice 
non chargée et le nanocomposite chargé à 40% en masse. Leur faciès de rupture a été 
observé au MEB à différents grossissements pour connaître l’état de dispersion des 
nanoparticules d’HAp dans la matrice. Quel que soit le taux en HAp (compris entre 0 et 40% 
en masse), les échantillons présentent les mêmes caractéristiques visuelles. Un exemple est 
présenté sur la Figure III.1. Il correspond au nanocomposite chargé à 30% en masse en 
HAp observé en mode « électrons rétrodiffusés » pour augmenter le contraste de phase. 
 
  a 
 
  b 
Figure III.1. Images MEB du nanocomposite chargé à 30% en masse en HAp 
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A faible grossissement (Figure III.1a), la céramique est dispersée de façon homogène. On 
observe la présence de zones de densité différente, plus ou moins riches en HAp. A l’échelle 
micronique (Figure III.1b), il existe des régions très concentrées apparaissant en blanc sur 
les images. A très fort grossissement, il est impossible de distinguer les nanoparticules sous 
forme d’aiguille. Elles n’émergent pas de la surface, elles restent emprisonnées dans la 
matrice. Il s’agit donc d’une fracture de type cohésive : l’énergie de cohésion du PA11/10,T 
est plus faible que l’énergie d’adhésion de ce dernier sur la céramique. Ce résultat est 
important car il montre que la quantité et la force des interactions entre les deux phases 
organique et inorganique sont importantes. 
Une analyse chimique (Energy Dispersive X-ray Analysis) montre que les zones qui 
apparaissent sombres à l’image (pauvres en HAp) contiennent tout de même des 
nanoparticules. 
L’influence de l’application d’ultrasons sur la dispersion des nanocharges dans la matrice a 
été déterminée par l’analyse chimique des zones sombres de deux nanocomposites chargés 
à 10% en masse, obtenus avec et sans l’aide des ultrasons. L’intensité des raies X associées 
à l’HAp est statistiquement plus importante dans les zones sombres du nanocomposite pour 
lequel les ultrasons ont été utilisés. Ainsi, il apparaît que les ultrasons aident sensiblement à 
la dispersion des nanoparticules d’HAp dans la matrice de PA11/10,T. Mais, contrairement à 
d’autres renforts qui ont une faible réactivité, les nanoparticules d’HAp ont tendance à 
former des agglomérats pour minimiser leur énergie de surface. Ce phénomène serait 
favorisé par l’activation de leur surface, c’est-à-dire la création de surfaces « fraîches » à 
forte réactivité, notamment par l’utilisation d’ondes ultrasonores [Suslick 1990, Wang 2001, 
Xia 2003]. Les ultrasons joueraient ainsi un rôle double et opposé : améliorer le dispersion 
des nanoparticules tout en augmentant leur tendance à s’agglomérer. Il devient évident que 
l’utilisation de molécules amphiphiles (ou surfactants) qui viendraient s’adsorber à la surface 
des nanoparticules pour créer un effet « bouée » (gêne stérique) serait souhaitable pour 
stabiliser la suspension après l’application des ultrasons. Mais deux facteurs réduisent 
fortement les degrés de liberté quant au choix des produits : 
 les applications visées concernent le domaine biomédical ; les surfactants ajoutés 
doivent être non toxiques et bioabsorbables par l’organisme en cas de relargage, 
 l’ajout d’un élément supplémentaire à la formulation d’un nouveau produit dans 
l’agroalimentaire ou le biomédical alourdit fortement les procédures d’homologation 
et de mise sur le marché; il faut entre autre démontrer que la substance ajoutée 
n’interagira pas avec les autres composants pour former un produit toxique, 
 les surfactants ne doivent pas se dégrader lors de l’élaboration des nanocomposites 
et leur mise en forme ; les conditions expérimentales (solvant, température) sont 
particulièrement sévères. 
Pour ces raisons, il a été décidé de poursuivre cette étude sans l’aide de molécules 
amphiphiles et en sonifiant la suspension de nanoparticules dans le solvant.  
 
I.2. Microscopie Électronique à Transmission (MET) 
 
Au MEB, à fort grossissement, il est impossible de distinguer le contour des charges à 
l’extrême surface des nanocomposites. Le MET a donc été utilisé. La Figure III.2 contient 
deux images MET du nanocomposite chargé à 10% en masse en HAp. Des ultrasons ont été 
utilisés durant son élaboration. 
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Figure III.2. Images MET du nanocomposite chargé à 10% en masse en HAp 
 
Il est intéressant de remarquer la qualité de la dispersion à l’échelle nanométrique des 
particules d’HAp sur la Figure III.2. A fort grossissement, la forme aciculaire des particules 
apparaît. Bien que des zones riches en HAP soient mises en évidence au MEB, l’utilisation de 
surfactant ne semble pas être une nécessité pour disperser correctement les nanoparticules. 
 




 La stabilité thermique du PA11/10,T a été déterminée aux états ambiant et 
déshydraté. La Figure III.3 présente les deux thermogrammes d’ATG correspondants, 
obtenus entre la température ambiante et 800°C avec une vitesse de 10°C.min-1. 
200 nm 50 nm 
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Figure III.3. Thermogrammes ATG du PA11/10,T aux états ambiant et hydraté 
 
Une première perte de masse est enregistrée entre la température ambiante et 300°C. Elle 
est fonction du taux d’hydratation du polymère. Elle est naturellement attribuée à sa 
déshydratation : perte d’eau faiblement liée. On relève que la matrice peut contenir jusqu’à 
1,65% en masse d’eau. Cette valeur est faible comparativement à d’autres polyamides qui 
peuvent contenir jusqu’à 10% en masse d’eau comme le PA6,6 [Trotignon 2000]. 
La dégradation thermique du polymère se situe dans la gamme de température 350/510°C, 
identique à celle des polyamides 6,9 ou 11. La présence des cycles aromatiques n’influence 
donc pas la stabilité thermique du PA11/10,T. A 800°C, le taux de résidus non volatils est de 
0,3% par rapport à la masse initiale. 
 
II.2. Nanocomposites PA(11/10,T)/HAp 
 
 Les thermogrammes d’ATG des nanocomposites chargés entre 0 et 40% en masse 
ont été reportés sur la Figure III.4. La vitesse est de 10°C/min de la température ambiante à 
800°C. 
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Figure III.4. Thermogrammes ATG des nanocomposites hydraté à l’ambiante et chargés 
entre 0 et 40% en masse en HAp 
 
La stabilité thermique de la matrice n’est pas affectée par la présence d’HAp. Le taux de 
résidus non volatils correspond effectivement au taux de charges dispersées. 
Le taux d’absorption en eau aux conditions de température et d’hygrométrie ambiantes ne 
semble pas être fonction de la teneur en HAp des nanocomposites. Pour appuyer ce résultat, 
la prise en eau ΔM des nanocomposites depuis l’état déshydraté à l’état ambiant a été 
mesurée (Figure III.5). Cinq échantillons ont été utilisés pour chaque teneur en HAp. Le 
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Figure III.5. Évolution de la prise en eau des nanocomposites depuis l’état déshydraté à 
l’état ambiant en fonction de la teneur massique en HAp 
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La teneur en eau des nanocomposites diminue lentement depuis la matrice pure au 
nanocomposite chargé à 7,5% en masse en HAp. Elle augmente légèrement ensuite pour le 
taux le plus élevé de 20%. Il pourrait être envisagé que le caractère hydrophile commun aux 
charges et à la matrice puisse être à l’origine d’une concentration de molécules d’eau à leur 
interface. Ceci pourrait avoir pour conséquence de réduire, voire annuler, l’effet renforçant 
des nanoparticules. Au contraire, on constate que la teneur en eau n’augmente pas avec la 
concentration en renforts. L’adsorption d’eau à la surface des nanoparticules est donc exclue. 
L’évolution de ΔM(%) trouverait son origine dans celle de la structure physique de la 
matrice. 
 




III.1.1. Transitions thermiques 
 
 La structure physique du PA11/10,T a été étudiée par Analyse Calorimétrique 
Diatherme (ACD) entre 0 et 300°C sur un granulé de polymère maintenu aux conditions 
ambiantes. Trois balayages en température successifs à 10°C/min ont été enregistrés. Entre 
chaque montée en température, l’échantillon est maintenu à 300°C durant 5 minutes puis 
refroidi à une vitesse de -20°C/min. Les thermogrammes sont présentés sur la Figure III.6. 
Ils sont décalés pour une meilleure lisibilité des résultats. 
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Au premier balayage, sont enregistrés : 
 un saut de capacité calorifique ΔCp=0,29 J.g-1.K-1 dont le point d’inflexion est situé à 
79°C, 
 suivi immédiatement par un pic exothermique (Tmin= 106°C, ΔHc = -14,5 J.g-1) 
associé à une cristallisation froide, 
 et enfin, un double pic large endothermique (Tmax= 250°C, ΔHc = 39,7 J.g-1) sur la 
gamme de température 190/270°C lié à la fusion de la phase cristalline. 
La position en température de la transition vitreuse du PA11/10,T par rapport à celle du 
Polyamide 11 pur (Tg = 47°C) témoigne de l’effet joué par les cycles aromatiques sur la 
mobilité de la phase amorphe du polymère. L’existence d’une cristallisation froide montre 
que le PA11/10,T a été trempé lors de sa mise en forme. La double composante du pic de 
fusion est caractéristique des matériaux polyamides et peut être associée à deux familles de 
cristallites différentes [Xenopoulos 1990]. Li et al. ont attribué l’origine du premier pic de 
fusion du Polyamide 10,12 à la fusion de lamelles cristallines formées au refroidissement et 
le second à la fusion de zones cristallines formées lors de la montée en température du 
polymère [Li 2001]. 
Au deuxième balayage, la position de la transition vitreuse est inchangée, aucun phénomène 
de recristallisation n’est observé et trois pics de fusion sont enregistrés. Le premier, appelé 
pic de préfusion, admet son maximum à 177°C et est associé à une enthalpie de fusion de      
2 J.g-1. La fusion enregistrée au premier balayage se scinde en deux composantes distinctes 
dont les maxima sont situés à 240 et 254°C. L’enthalpie de fusion résultante est de 32 J.g-1. 
Ces valeurs ne sont pas modifiées au troisième passage. 
Les thermogrammes sont comparés à celui obtenu au refroidissement à -20°C/min sur la 
Figure III.6. Il est intéressant de remarquer que la cristallisation associée au double pic de 
fusion à la montée n’admet qu’une seule composante au refroidissement. Ce résultat rejoint 
celui de Li et al. et montre que ce pic de cristallisation correspond à la formation de lamelles 
cristallines dont la fusion se manifeste à 240°C [Li 2001]. 
L’apparition d’un nouveau pic de fusion à 177°C ne permet pas de confirmer la nature 
statistique du PA11/10,T. En effet, ce signal témoigne de l’existence dans le polymère de 
séquences de chaînes régulières suffisamment longues et nombreuses pour pouvoir 
s’associer et cristalliser. La position de ce pic montre que ces séquences sont différentes de 
celles responsables du signal endothermique à 190/270°C. La température de 177°C rappelle 
la température de fusion du Polyamide 11 située à environ 180°C. 
 
Pour comprendre l’origine du pic de préfusion à 177°C, deux recuits ont été réalisés de part 
et d’autre de ce pic à 140 et 200 °C durant 30 et 120 minutes. Les trois thermogrammes 
correspondant à la structure physique du PA11/10,T initial et après chaque recuit de 30 
minutes sont regroupés sur la Figure III.7. 
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Figure III.7. Thermogrammes ACD du PA11/10,T avant et après chaque recuit de 30 minutes 
 
Les recuits à 140 et 200°C ont pour effet de faire apparaître un nouveau pic de fusion décalé 
vers les hautes températures d’environ 10°C par rapport aux températures de recuit. Ce 
phénomène peut être associé à la formation de cristaux à partir de séquences de chaînes 
ayant acquit une mobilité suffisante aux températures particulières de 140 et 200°C pour 
pouvoir cristalliser. 
Il est important de noter que quelle que soit la température et le temps du recuit, le pic de 
préfusion à 177°C n’est pas modifié. Ces traitements thermiques dans la gamme de 
température inférieure à la fusion n’influencent donc pas les cristaux qui lui sont associés. 
Des recuits entre Tg et le début de la fusion vers 200°C ont été réalisés sur du PA11/10,T 
non fondu. Aucun pic endothermique à 177°C n’a été généré par ces traitements. Des recuits 
de 5 minutes à 245°C et 300°C, c’est-à-dire au centre du domaine de fusion et à l’état 
liquide fondu respectivement, ont permis de faire apparaître le pic de fusion situé alors à 180 
et 177°C. La condition d’apparition de ce signal endothermique est donc la fusion partielle 
des cristaux haute température.  
 
III.1.2. Cristallisation non isotherme 
 
 Pour connaître l’influence des nanoparticules sur la cinétique de cristallisation des 
macromolécules de PA11/10,T, il est d’abord nécessaire de déterminer le comportement au 
refroidissement de la matrice pure. Le PA11/10,T est maintenu à 300°C durant 5 minutes 
pour éliminer son histoire thermique puis refroidi jusqu’à 0°C à différentes vitesses de -2 à   
-30°C/min. Les thermogrammes correspondants sont superposés sur la Figure III.8. 
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Figure III.8. Thermogrammes ACD du PA11/10,T à différentes vitesses de refroidissement 
 
On constate que plus la vitesse de refroidissement augmente plus la position des pics de 
cristallisation diminue et plus leur intensité croît. L’enthalpie de cristallisation ΔHcrist varie 
alors de 24,5 à 21 J.g-1 pour le pic exothermique noté 1, et de 3 à 2,2 J.g-1 pour le pic noté 
2. 
Le saut de capacité calorifique associé à la transition vitreuse est alors de plus en plus 
marqué, aux alentours de 75°C. 
 
Cristallisation non isotherme du pic exothermique haute température 
 
L’analyse des thermogrammes de la Figure III.8 dans la gamme de température 
180/240°C permet de déterminer les paramètres de cristallisation du PA11/10,T selon 























Figure III.9. Analyse des thermogrammes ACD selon l’équation d’Avrami 
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Deux régimes de cristallisation (noté 1 et 2 sur la Figure III.9) sont clairement mis en 
évidence. L’expérience montre que la cristallisation d’un polymère se déroule généralement 
en deux étapes : la première correspond à la nucléation et à la croissance d’entités 
cristallines (aiguilles, lamelles, sphérolites), et la seconde qui débute au moment où ces 
entités atteignent une taille critique correspond à la cristallisation de zones amorphes 
minoritaires et/ou à la cristallisation de zones cristallines imparfaites [Wunderlich 1976]. 
Dans le cas du PA11/10,T, le passage du premier au second régime se produit lorsque le 
polymère atteint un taux de cristallinité relatif de l’ordre de 50%. 
Les processus de cristallisation primaire et secondaire peuvent être ajustés par une droite 
sur la Figure III.9. La régression linéaire de ces portions de courbes permet de déterminer 
les paramètres de cristallisation (ni et Zt,i) associés à chacun des régimes i en fonction de la 
vitesse de refroidissement (Équation II.67). Les coefficients d’Avrami n1 et n2 augmentent 
avec la vitesse de refroidissement Φ : n1 passe de 3 à 22 et n2 de 1,4 à 2,7 lorsque 
⏐Φ⏐ augmente de 2 à 30°C/min respectivement. La variation de n1 est beaucoup plus forte, 
ce qui suggère que les mécanismes de nucléation et la géométrie des cristaux primaires sont 
fortement influencés par la vitesse de refroidissement. Pour ⏐Φ⏐> 5°C/min, les droites des 
régressions linéaires du régime primaire sont quasi parallèles, n1 se stabilise.  
L’interprétation des valeurs des coefficients ni ne peut être faite car les paramètres de 
l’équation d’Avrami n’ont de signification établie qu’en condition isotherme. Il serait donc 
hasardeux de proposer une hypothèse quant à la dimension des entités cristallines formées. 
Par ailleurs, les paramètres de vitesse de cristallisation Zc (Équation II.70) 
augmentent également avec ⏐Φ⏐ (Figure III.10). 
 













Figure III.10. Évolution des paramètres de vitesse des processus de cristallisation primaire 
Zc1 et secondaire Zc2 en fonction de la vitesse de refroidissement⏐Φ⏐ 
 
Alors que Zc1 augmente d’abord linéairement avec la vitesse de refroidissement avant de se 
stabiliser autour de 1,1 pour ⏐Φ⏐>20°C/min, Zc2 augmente et se stabilise rapidement autour 
de 1 pour ⏐Φ⏐>10°C/min. Ainsi, à vitesse de refroidissement élevée, les deux processus se 
succèdent avec des cinétiques de cristallisation similaires. A faible⏐Φ⏐, le processus de 
cristallisation secondaire est plus rapide que le précédent, il est beaucoup moins dépendant 
de⏐Φ⏐. De façon générale, l’évolution du paramètre Zc1 indique la compétition des 
processus de nucléation et de croissance des cristaux avec Φ : à faible⏐Φ⏐, la croissance des 
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entités cristallines est favorisée par rapport à la formation des nuclei et on forme des 
cristallites de grande dimension, à forte⏐Φ⏐, au contraire, on favorise la formation de nuclei 
au détriment de leur croissance et on obtient de petit cristaux. 
 
L’analyse de la cristallisation non isotherme selon Ozawa (Equation II.71) est présentée sur 
la Figure III.11. 

























Figure III.11. Analyse des thermogrammes ACD selon l’équation d’Ozawa 
 
Les tendances de la Figure III.11 ne sont pas linéaires comme le préconise l’Equation II.71. 
L’approche d’Ozawa n’est donc pas satisfaisante pour ajuster les résultats expérimentaux 
dans le cas du PA11/10,T en conditions dynamiques. Elle n’a également pas pu expliquer la 
cristallisation dynamique du Poly(éthylène) [Eder 1983], du Poly(éther éther cétone) [Cebe 
1986] ou encore du Poly(éther éther cétone cétone) [Liu 1997a], du Polyamide 11 [Liu 
1998a], du Poly(decamethylene terephtalamide) ou PA10T [Liu 2004], du Polypropylene 
isotactique [Shangguan 2006] et encore bien d’autres dans lesquels une large part de la 
cristallisation a été attribuée à des phénomènes de cristallisation secondaires qui ne sont pas 
pris en compte dans ce modèle. De façon générale, le développement d’Ozawa ne 
permettrait d’apporter des informations que sur les premiers stades de la cristallisation d’un 
polymère. 
 
Les résultats de l’analyse de la cristallisation dynamique du PA11/10,T pur par l’équation 
II.73 sont présentés sur la Figure III.12. 





















Figure III.12. Analyse des thermogrammes ACD selon l’équation de Liu et Mo 
 
Les tendances de la Figure III.12 sont linéaires. L’approche de Liu et Mo est donc adaptée 
pour expliquer les résultats expérimentaux dans le cas du PA11/10,T comme pour le 
Polyamide 11 [Liu 1998a], le PEDEKK [Liu 1998b], le Polyamide 6,6 [Zhang 2001], le 
Polyamide 4,6 [Zhang 2002], le Polyamide 12,12 [Liu 2003], le Polystyrène [Chen QY 
2002]...  
A chaque taux de cristallinité relatif donné du PA11/10,T sont associés les paramètres de 
cristallisation α et F(T) de l’Equation II.73. Ils sont présentés dans le Tableau III.1. 
 
Xt (%) 10 20 30 40 50 60 70 80 90 
F(T) 21,1 23,2 25,6 27,6 29,9 32,4 35,1 39,2 42,8 
α 1,8 1,6 1,6 1,6 1,5 1,5 1,4 1,3 1,1 
 
Tableau III.1. Valeurs des paramètres α et F(T) en fonction de Xt(%) 
 
Le paramètre α évolue peu et est en moyenne égal à 1,5. Les évolutions individuelles des 
paramètres d’Avrami n et d’Ozawa m sont compensées par l’approche de Liu et Mo qui 
donne un coefficient α plus stable. 
F(T) représente la vitesse à laquelle il faudrait refroidir le polymère pour obtenir un taux de 
cristallinité relatif Xt donnée en une seconde. Il augmente linéairement avec Xt et double 
lorsque ce dernier passe de 10 à 90%. L’enthalpie de cristallisation associée évoluant peu sur 
la gamme de vitesse de refroidissement accessible par l’appareil d’ACD, l’augmentation 
de⏐Φ⏐ entraîne une vitesse de cristallisation plus élevée sans pour autant modifier le taux de 
cristallinité final du polymère.  
 
Enfin, l’énergie d’activation du processus de cristallisation Eacrist du PA11/10,T à haute 
température peut être estimée par l’Equation II.74 qui relie la vitesse de refroidissement Φ à 
la température du minimum du pic de cristallisation Tp (Figure III.13). 
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Figure III.13. Évolution de l’énergie d’activation de cristallisation du PA11/10,T selon 
l’analyse de Kissinger 
 
Eacrist augmente de façon continue avec la vitesse de refroidissement et admet des valeurs 
comprises entre 150 et 850 kJ.mol-1 pour des vitesses comprises entre 2 et 30°C.min-1 
respectivement. Ceci rejoint les mesures faites précédemment sur la vitesse de cristallisation 
Zc1 qui montraient qu’à faible vitesse de refroidissement la croissance était favorisée au 
détriment de la nucléation. Ceci revêt une importance capitale quand aux conditions de mise 
en œuvre des pièces moulées par injection. En effet, la présence de cristaux joue un rôle 
important dans le maintien de la température de transition vitreuse à des valeurs élevées, et 
confère aux polymères une bonne tenue mécanique en fluage sous contrainte cyclique. 
Il faut que le moule dans lequel le PA11/10,T est injecté soit maintenu à une température 
élevée par rapport à la température de la matière fondue de façon à ne pas provoquer un 
refroidissement brutal de cette dernière lors de l’injection. De cette façon,  Eacrist diminue et 
les macromolécules ont suffisamment de mobilité pour pouvoir former des cristaux. Le temps 
de maintien dans le moule est également important : si la cristallisation secondaire n’est pas 
menée à son terme lors de la mise en forme de la pièce, une évolution des propriétés du 
matériau lors de son utilisation est attendue. 
 
Cristallisation non isotherme du pic exothermique basse température 
Une analyse analogue à celle qui vient d’être présentée pour le pic de cristallisation 
haute température peut être conduite sur le pic exothermique enregistré au refroidissement 
vers 170°C. Les résultats montrent que la cristallisation se déroule également en deux 
étapes, primaire et secondaire. Les coefficients d’Avrami ont été estimés en moyenne à 2,5 
et 1,4 respectivement. Ils sont plus faibles et plus stables que ceux obtenus lors de l’étude à 
haute température. Les paramètres de vitesse Zci sont égaux quelle que soit la vitesse de 
refroidissement : les processus primaire et secondaire se déroulent à la même vitesse, 
contrairement à ce qui avait été montré pour la cristallisation de la phase à haute 
température. Ni l’approche d’Ozawa, ni celle de Liu et Mo n’ont permis de rendre compte des 
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résultats expérimentaux. Ces deux phénomènes de cristallisation ont des caractéristiques 
différentes et sont le reflet de deux processus distincts associés à des segments de chaînes 
de nature différente. 
 
III.2. Nanocomposites PA(11/10,T)/HAp 
 
III.2.1. Transition vitreuse 
 
 La position en température de la transition vitreuse de la matrice mesurée par ACD 
n’est pas significativement modifiée par les nanoparticules d’HAp. Elle demeure à environ 
80°C pour des teneurs en HAp de 0 à 40% en masse. Certains auteurs ont relevé une 
augmentation [Yang 1998, Avella 2001, Agag 2001, McNally 2003, Liu 2004], d’autres une 
diminution [Lee 1996, Zilg 1999, Kornmann 2000, Shelley 2001, Becker 2002, Chen 2002, 
Wu 2002, Yasmin 2006] voire aucune évolution [Pramoda 2004, Vlasveld 2005, Zhang 2006, 
Miltner 2006] de la température de transition vitreuse associée à la matrice de 
nanocomposites hybrides. D’autres enfin ont relevé une évolution non monotone de la Tg en 
fonction du taux de nanocharges [Peng 2005]. Suivant la nature chimique de la matrice et 
des renforts (polarité, traitement de surface), de l’utilisation d’agents surfactant, de la 
technique de mélange employée (mécanique ou chimique) et de l’état de dispersion des 
renforts, la dynamique de chaîne à la traversée de la transition vitreuse est modifiée ou pas. 
L’augmentation de la Tg a été attribuée à la restriction de mobilité engendrée par la présence 
de nanoparticules qui interagissent fortement avec les macromolécules [Agag 2001, Avella 
2001, Peng 2005], ou à l’augmentation du taux de cristallinité de la matrice [Zhang 2006]. 
Au contraire, une diminution de Tg est constatée lorsque des agglomérats de nanoparticules 
sont formés [Peng 2005], qu’un agent de couplage joue également le rôle d’agent plastifiant 
de la matrice [Chen 2002, Pramoda 2004] ou que l’affinité entre les deux phases organique 
et inorganique est faible.  
Des résultats pertinents pour notre étude, reportés par Zhang et al., ont montré que la 
transition vitreuse de nanocomposites à base Polyamide renforcé par des nanoparticules 
d’argile n’est pas significativement modifiée pour les polyamides à longues chaînes 
aliphatiques comme le Polyamide 12 [Zhang 2006]. Ce résultat est corrélé à la stabilité du 
taux de cristallinité du PA12 lorsque ce dernier est renforcé jusqu’à 5% en masse et au 
développement de la phase cristalline à la périphérie des nanoparticules, rendant ces 
dernières inaccessibles à la phase amorphe. 
Enfin, il est intéressant de remarquer que la Tg de composites à base de polyamides semi-
aromatiques semble indépendante du taux de charges. Ce résultat est basé sur la 
documentation technique de composites à base PASA commercialisés. 
 
III.2.2. Taux de cristallinité 
 
 L’enthalpie de fusion pour le PA11/10,T 100% cristallin n’étant pas connue, il est 
impossible de connaître le taux de cristallinité absolu de la matrice des nanocomposites. Les 
échantillons ont été recuits à l’état liquide fondu (300°C/5min) puis refroidis à une vitesse de            
-10°C/min jusqu’à 0°C. Les thermogrammes de la Figure III.14 représentent la réponse en 
ACD de ces échantillons chauffés à une vitesse de 10°C/min. 
 
Chapitre 3. Résultats et Discussion 
109 





















Figure III.14.Thermogrammes ACD des nanocomposites chargés entre 0 et 40% en masse 
d’HAp 
 
Entre 0 et 10% en masse en HAp, les thermogrammes sont peu modifiés. Au-delà de 10%, 
on observe une chute brutale du taux de cristallinité de la matrice. Cette vue globale se 
dessine davantage dans le détail de l’évolution des paramètres des différents pics de fusion. 
Le pic de fusion initialement à 177°C pour la matrice pure se décale progressivement vers les 
basses températures. A 40% en masse, le décalage atteint 6,5°C. Son enthalpie de fusion 
diminue de 1,4 à 0,2 J.g-1 entre 0 et 40% en masse en HAp. Concernant la zone de fusion 
comprise entre 190 et 270°C, les pics initialement à 241 et 255°C se décalent 
progressivement de 10 et 6°C vers les basses températures alors que l’enthalpie de fusion 
résultante décroît de façon significative (p=0.022) entre les groupes de nanocomposites 
associés aux taux de charges compris entre 0 et 10% d’une part, et 20% et 40% d’autre 
part. 
Tous ces éléments montrent l’influence des nanoparticules d’HAp sur l’aptitude de la matrice 
de PA11/10,T à cristalliser. La diminution des températures et des enthalpies de fusion des 
pics endothermiques avec le taux en HAp révèle la formation de cristaux de moins en moins 
stables et en nombre décroissant. Ceci peut être relié à la gêne stérique provoquée par les 
nanoparticules qui perturbe l’agencement des macromolécules et favorise la génération de 
défauts au sein des entités cristallines. Ce n’est qu’à partir du taux seuil en HAp de 10% en 
masse que les processus de cristallisation sont significativement perturbés. Chen at al. ont 
également montré que, dans le cas du polymère biodégradable appelé PHBHV renforcé en 
nanoparticules d’HAp jusqu’à 33% en masse, le taux de cristallinité de la matrice diminuait 
avec la teneur en céramique [Chen 2007]. 
Enfin, il faut noter qu’une partie du signal endothermique apparemment lié à la fusion du 
PA11/10,T n’évolue pas en fonction du taux en HAp. Il se situe entre 185 et 230°C et 
apparaît comme un épaulement basse température du pic de fusion à Tp=240°C. A partir de 
20% en masse, le pic initialement à Tp=241°C est fortement atténué, ce qui permet de le 
visualiser clairement. Trois balayages successifs en ACD sur de la poudre d’HAp montre que 
l’origine de ce signal ne se trouve pas dans la réponse des nanoparticules. Il s’agirait plutôt 
de la fusion de cristaux de la matrice. Leur origine reste indéterminée. 
0,1 W/g    Endo 
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III.2.3. Cristallisation non isotherme 
  
Les nanocomposites ont été refroidis depuis l’état fondu (300°C/5min) à différentes 
vitesses allant de -2 à -30°C/min. Les données correspondants à la cristallisation haute 
température du PA11/10,T sont consignées dans le Tableau III.2. 
 
Hap 
(% massique) ⏐Φ⏐ (°C.min
-1) Tp (°C) ΔHc (J.g-1) 
 2 - - 
 5 226,2 -24,6 
 10 222,5 -24,3 
0 15 219,7 -24,2 
 20 217,4 -22,1 
 25 215,1 -21,3 
 30 212,9 -20,9 
 2 - - 
 5 - - 
 10 219,1 -22,3 
10 15 216,2 -22,8 
 20 213,6 -21,2 
 25 211,5 -19,6 
 30 209,2 -17,9 
 2 - - 
 5 219,8 -14,0 
 10 217,4 -12,4 
20 15 215,9 -9,9 
 20 214,9 -6,2 
 25 213,7 -5,1 
 30 212,3 -3,9 
 2 - - 
 5 211,3 -12,1 
 10 210,5 -10,8 
40 15 209,6 -8,98 
 20 208,8 -6,33 
 25 208,1 -5,28 
 30 206,5 -4,26 
 
Tableau III.2. Évolution des minima des pics de cristallisation et de l’enthalpie associée pour 
les nanocomposites chargés à 0, 10, 20 et 40% en masse en HAp aux différentes vitesses de 
refroidissement 
 
Entre 0 et 10% en masse en céramique, les nanoparticules déplacent le pic de cristallisation 
vers les basses températures attestant d’un retard dans la nucléation des cristaux du 
PA11/10,T. L’HAp diminue la cinétique de formation des nuclei en limitant la diffusion des 
segments de chaînes susceptibles de cristalliser. Dès lors que le taux en HAp dépasse 10% 
en masse et que les processus de cristallisation sont perturbés, le pic de cristallisation 
retrouve une position proche de celle du pic du polyamide pur, puis se décale de nouveau 
vers les basses températures lorsque la teneur en HAp augmente jusqu’à 40%. Ainsi au 
passage du taux seuil de 10% en masse en HAp, la cinétique de nucléation semble être 
retrouvée mais la croissance des cristaux est alors fortement limitée. Cette tendance 
clairement mise en évidence pour les vitesses de refroidissement rapides (en gras dans le 
Tableau III.2), existe, mais de façon moins marquée, aux faibles vitesses. 
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L’évolution du taux de cristallinité relatif Xt en fonction du temps de cristallisation lors du 
refroidissement des nanocomposites depuis l’état fondu est présenté sur la Figure III.15. 
 















Temps (min)  
Figure III.15. Évolution du taux de cristallinité relatif des nanocomposites au refroidissement 
à -10°C/min pour différentes teneurs massiques en HAp 
 
Le temps d’établissement du taux de cristallinité maximal accessible à la vitesse de 
refroidissement de -10°C/min pour chaque nanocomposite est peu modifié en dessous de 
10% en masse en HAp. Au-delà de cette valeur, la cristallisation de la matrice est fortement 
ralentie par les nanoparticules. 
L’implémentation de la théorie de Liu et Mo a été réalisée avec succès sur des systèmes 
homogènes et hétérogènes. Des études par ACD en régime non isotherme sur des 
nanocomposites tels que le POM/montmorillonite [Xu 2001], PA6/montmorillonite [Tjong 
2004], le PA11/argile [Zhang 2004], le PP/nanoSiO2 [Qian 2004], le PP/verre [Yuan 2006], le 
PE/argile [Yuan 2006] et le PA66/nanoHAp [Xiang 2006] ont été menées, et les résultats 
expérimentaux correctement expliqués par l’Équation II.73. 
L’analyse des données ACD en conditions de cristallisation non isotherme par le modèle de 
Liu et Mo est satisfaisante pour tous les nanocomposites PA(11/10,T)/HAp sauf celui chargé 
à 40% en masse en HAP. Peut être peut-on voir ici les limites du modèle pour des systèmes 
hétérogènes fortement chargés. Il est en effet intéressant de noter que beaucoup de travaux 
publiés sur la cristallisation dynamique de nanocomposites ne concernent que des systèmes 
faiblement chargés. Les paramètres de cristallisation dynamique α et F(T) pour l’ensemble 
des nanocomposites chargés entre 0 et 30% en masse en HAp et à différents taux de 
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Hap 
(% massique) Xt (%) α F(T) 
 10 1,78 21,1 
0 50 1,52 29,9 
 90 1,10 42,8 
 10 0,79 8,8 
10 50 0,90 13,0 
 90 0,83 25,6 
 10 0,68 34,4 
20 50 0,28 37,0 
 90 0,15 40,6 
 10 0,52 45,4 
30 50 0,20 48,3 
 90 0,13 52,2 
 
Tableau III.3. Évolution des paramètres de cristallisation dynamique α et F(T) pour les 
nanocomposites chargés entre 0 et 30% en masse en HAp 
 
Le rapport du coefficient d’Avrami sur celui d’Ozawa diminue avec le taux en HAp à taux de 
cristallinité relatif donné. Ceci pourrait se traduire par une modification de la géométrie des 
entités cristallines formées en présence d’HAp.  
De même, le paramètre de vitesse F(T), qui correspond à la vitesse de refroidissement à 
appliquer à la matrice pour atteindre un taux de cristallinité relatif donné en une seconde, 
augmente naturellement avec Xt. Cette augmentation, forte à faible taux de charges, 
restreint son amplitude pour les nanocomposites chargés à plus de 10% en masse. En effet, 
atteindre 10 ou 90% de taux de cristallinité relatif pour les nanocomposites fortement 
chargés ayant des enthalpies de cristallisation très faibles devient peu dépendant de la 
vitesse avec laquelle on refroidit le polymère.  
En comparant les nanocomposites entre eux, il apparaît qu’à faible taux de charges, bien que 
les nanoparticules retardent la nucléation du PA11/10,T, la croissance des cristaux augmente 
d’un facteur proche de 2: F(T) diminue environ de moitié lorsqu’on passe de la matrice pure 
au nanocomposite chargé à 10%. Il est possible de corréler l’évolution de F(T) avec celle de 
l’énergie d’activation de cristallisation Eacrist.. Elle vaut 260, 219 et 187kJ.mol-1 pour le 
PA11/10,T pur puis chargé à 5 et 10% en masse en HAp respectivement. La diminution de 
Eacrist. appuierait l’augmentation de la cinétique de cristallisation de la matrice des 
nanocomposites. Ceci semble en contradiction avec les résultats du Tableau III.2 qui 
montraient que pour des taux inférieur à 10% en masse en HAp, la cristallisation était 
retardée. Ce désaccord a été soulevé par d’autres auteurs. Yuan et al. ont expliqué ce 
phénomène en suggérant que la valeur de Eacrist. soit davantage liée à la croissance des 
cristaux qu’à la vitesse des processus de nucléation [Yuan 2006] : la diminution de Eacrist. 
pour %HAp<20 devrait être interprétée comme une augmentation de la taille des cristaux 
formés.  
Il est intéressant de considérer la compétition existante entre les aspects cinétique et 
thermodynamique de la cristallisation du PA11/10,T : les données thermodynamiques (Eacrist.) 
montrent que les nanoparticules accélère la cristallisation alors que les thermogrammes ACD 
montrent que la nucléation est retardée. L’établissement des conformations 
macromoléculaires nécessaire au développement des cristallites serait plus long en présence 
d’HAp, peut être lié à la diminution de la diffusion des segments de chaînes, mais dès lors 
qu’elles sont établies, la cinétique de croissance des cristaux s’accélère et « rattrape » le 
retard pour atteindre un taux de cristallinité similaire à celle de la matrice pure en adaptant 
la géométrie/la taille des entités formées (α modifié).  
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Les conditions de mise en forme de ces nanocomposites ne doivent pas être modifiées par 
rapport à celles du polyamide pur, la compétition des phénomènes de nucléation et de 
cristallisation aboutissant à un taux de cristallinité similaire pour des teneurs faibles en HAp. 
La brusque augmentation de Eacrist. au-delà de la valeur seuil de 10% en masse (375 et 425 
kJ.mol-1 pour les nanocomposites chargés à 30 et 40% en masse en HAp respectivement) 
mettrait en évidence la diminution de la taille des cristaux et appuie la chute de l’enthalpie 
de cristallisation associée. 
D’autres théories permettant de calculer l’énergie d’activation de la cristallisation en 
conditions non isothermes ont été employées (Augis et Bennett [Augis 1978] et Takhor 
[Takhor 1971]) et aboutissent à des conclusions identiques. 
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B. Comportement diélectrique 




I.1.1. Réponse diélectrique haute température 
 
L’intensité et la position en température des pics de dépolarisation CTS enregistrés 
sont fonction de la température de polarisation Tp et de la valeur du champ électrique 
polarisant E. L’étude de l’évolution des thermogrammes CTS en fonction de ces deux 
paramètres permet de mettre en évidence l’origine des pics de relaxation. Les 
thermogrammes complexes CTS du PA11/10,T soumis à un champ électrique croissant entre 
0 et 2 MV/m sont représentés sur la Figure III.16. 


















Figure III.16. Thermogrammes complexes CTS du PA11/10,T polarisé sous différents champs 
électriques 
 
Deux pics de dépolarisation sont enregistrés. Le premier se situe vers 100°C, le second vers 
120°C. L’augmentation de l’intensité mesurée au-delà du second pic est attribuée à 
l’évacuation de charges libres [McCrum 1967]. L’intensité des deux pics augmente lorsque la 
valeur du champ électrique croît. Le compromis entre la résolution des pics et la nécessité de 
rester dans le domaine de linéarité en champ électrique conduit à utiliser une valeur de 1,5 
MV.m-1. 
Le champ électrique étant fixé, l’influence de la température de polarisation Tp a été 
déterminée (Figure III.17).  
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Figure III.17. Thermogrammes complexes CTS du PA11/10,T polarisé à différentes 
températures 
 
Les Figures III.16 et III.17 permettent de formuler plusieurs remarques. A champ électrique 
constant, lorsque la température de polarisation augmente : 
 l’intensité et la position du pic situé à 100°C demeurent constantes alors que celles 
du pic à 120°C augmentent, 
 la comparaison entre les Figure III.16 et III.17, correspondant à des séries de 
mesures sur deux échantillons distincts, montre que la position du second pic est 
fonction de l’échantillon étudié, 
 enfin, l’observation du second pic nécessite une température de polarisation très 
supérieure à sa température d’enregistrement. 
Tous ces éléments conduisent à l’hypothèse d’une différence dans l’origine des deux 
phénomènes enregistrés. Le premier admet un comportement caractéristique d’une 
relaxation de type dipolaire mais pas le second. 
Des mesures CTS réalisées sur du Polyamide 6 à haute température ont mis en évidence un 
pic de dépolarisation situé au-delà de la température de transition vitreuse du polymère, 
attribué selon ces auteurs à un effet de type Maxwell-Wagner-Sillars [Laredo 1997]. Pour des 
températures inférieures à 200°C, le PA11/10,T est un polymère semi-cristallin, donc 
hétérogène, avec une phase amorphe liquide. Pendant la polarisation du polymère à haute 
température, des charges libres peuvent facilement être injectées et piégées aux interfaces 
entre les deux phases amorphe et cristalline. Lors de la remontée en température, quand la 
phase amorphe à la périphérie des cristaux acquiert une mobilité suffisante, elles sont 
évacuées. L’augmentation de l’intensité de ce pic avec Tp et E conforte cette hypothèse. 
L’évacuation de ces charges se produisant au moment où la phase amorphe sous contrainte 
à la périphérie des cristaux atteint une mobilité importante (proche de sa transition vitreuse), 
le deuxième pic de dépolarisation peut être considérée comme la manifestation diélectrique 
« indirecte » de cette transition. L’état contraint de cette phase particulière explique que le 
signal qui lui est associé soit détecté à plus haute température. Des mesures par analyse des 
Rayons X sur du PA9T ont confirmé l’existence d’une phase amorphe dont les 
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caractéristiques sont intermédiaires entre la phase amorphe pure et la phase cristalline 
[Uddin 2003]. 
Pour préciser davantage les mécanismes responsables des signaux mesurés à haute 
température, l’analyse de la structure fine du thermogramme complexe du PA11/10,T a été 
réalisée. Compte tenu des limites de l’appareil, nous avons choisi d’utiliser une température 
de polarisation de 170°C pour l’ensemble des thermogrammes complexes suivants. 
 
I.1.2. Structure fine à haute température 
 
La méthode des polarisations fractionnées à été utilisée pour déterminer la structure 
fine du premier mode haute température apparaissant vers 100°C. La température de 
polarisation varie de 50 à 100°C par pas de 5°C. La fenêtre de polarisation est de 5°C. Les 
temps de polarisation et de court-circuit explicités en I.2.1 sont de 2 minutes. Les résultats 
sont consignés sur la Figure III.18. 










Figure III.18. Superposition du thermogramme CTS complexe haute température du 
PA11/10,T et des thermogrammes élémentaires enregistrés dans la même gamme de 
température 
 
Les deux derniers thermogrammes aux plus hautes températures résultent de la 
superposition de deux pics de dépolarisation. L’analyse des thermogrammes élémentaires 
sera limité à l’ensemble des thermogrammes obtenus pour Tp ≤ 90°C. Selon l’hypothèse que 
chaque thermogramme élémentaire i puisse être assimilé à un thermogramme de type 
Debye, l’équation II.48 nous permet de tracer l’évolution du logarithme du facteur pré-
exponentiel τ0,i du temps de relaxation τi en fonction de l’énergie d’activation ΔHi (Figure 
III.19).  
 



























Figure III.19. Diagramme de compensation haute température  
(les thermogrammes sont numérotés de 1 à 10 suivant la température croissante) 
 
La relation linéaire entre τ0,i et ΔHi est caractéristique d’un phénomène de compensation. Le 
pic de dépolarisation à 100°C est associé à un processus de relaxation dipolaire dont les 
mouvements sont coopératifs. Sur un diagramme de Starkweather, l’écartement significatif 
des valeurs de l’enthalpie d’activation ΔHi par rapport à la droite théorique d’entropie nulle 
est révélateur du caractère fortement délocalisé des mouvements des entités relaxantes liées 

























Figure III.20. Diagramme de Starkweather haute température (feq= 10-2 Hz) 
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L’entropie d’activation prend les valeurs de 80 à 600 J.mol-1.K-1 reflétant des mouvements de 
grande portée spatiale. La gamme de température où le premier pic CTS est enregistré ainsi 
que les énergies d’activation qui lui sont associées (Figure III.20) permettent de le relier à la 
transition vitreuse du PA11/10,T mesurée par ACD à 80°C. La mobilité moléculaire 
correspond à des mouvements coopératifs caractérisés par un temps de compensation τC, de 
l’ordre de la seconde, temps de relaxation caractéristique des phénomènes associés aux 
transitions vitreuses des matériaux polymères. Enfin, la relation empirique TC=Tg+20, 
vérifiée pour les relaxations principales, permet d’estimer la température de transition 
vitreuse du PA11/10,T à 89°C. Cette valeur est proche de la température de transition 
vitreuse mesurée par ACD et confirme l’attribution du premier pic haute température en CTS 
à la manifestation diélectrique de la transition vitreuse du PA11/10,T. 
 
I.1.3. Réponse diélectrique basse température 
 
 Deux thermogrammes CTS complexes successifs du PA11/10,T obtenus pour 
Tp=170°C et E=1,5MV.m-1 sont présentés sur la Figure III.21.  
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Figure III.21. Thermogrammes CTS complexes du PA11/10,T 
 
La superposition des deux spectres confirme la répétabilité des résultats. 
En plus des deux pics haute température vus précédemment, un pic sous vitreux très large 
est enregistré dans la gamme de température -150/-20°C. La littérature fait état de 
l’existence de deux modes de relaxation dans cette région [McCrum 1967]. Compte tenu du 
traitement thermique imposé à l’échantillon durant la phase de polarisation, les 
thermogrammes complexes de la Figure III.21 ne peuvent être associés qu’à la réponse 
diélectrique du PA11/10,T totalement déshydraté. L’étude de l’influence du taux 
d’hydratation du polymère est fondamentale. Compte tenu de l’impossibilité de maintenir un 
état d’hydratation élevé et constant à haute température, seule la gamme en température    
-150/0°C peut faire l’objet d’une étude prenant en considération le taux d’hydratation du 
PA11/10,T. 
 
Chapitre 3. Résultats et Discussion 
120 
 
I.1.4. Influence du taux d’hydratation à basse température 
 
Un film de PA11/10,T de 170 µm d’épaisseur a été hydraté à saturation dans de l’eau 
distillée à température ambiante. L’échantillon a été ensuite placé dans le cryostat du 
dispositif CTS puis refroidi rapidement pour maintenir un taux d’hydratation maximal. Un 
premier thermogramme complexe a été enregistré entre -160 et 0°C à une vitesse de 
7°C.min-1 pour une température de polarisation de 0°C. Puis, l’échantillon a subi des recuits 
successifs de cinq minutes à 85°C pour diminuer progressivement sa teneur en eau. Après 
chaque recuit, un nouveau thermogramme complexe est enregistré. L’ensemble des 
thermogrammes obtenus est reporté sur la Figure III.22. 















Figure III.22. Thermogrammes complexes CTS basse température du PA11/10,T à taux 
d’hydratation décroissant (---ambiant) 
 
A l’état hydraté, deux pics de dépolarisation admettent respectivement pour maximum -132 
et -66°C. Le pic γ est enregistré dans la gammee de température -160/-115°C et le pic β 
dans la gamme -115/-20°C. Le pic β est alors quatre fois plus intense que le pic γ. Lorsque le 
taux d’hydratation diminue, les deux pics γ et β se déplacent respectivement de 50 et 10°C 
vers les hautes températures. Le pic γ voit son intensité multipliée par 2,5 et celle du pic β 
divisée par environ 50. On remarquera que la réponse diélectrique du PA11/10,T hydraté aux 
conditions ambiantes (en pointillés sur la Figure III.22) est proche de celle du polymère à 
l’état hydraté à saturation. 
A l’état déshydraté, les deux pics se superposent pour donner un pic très large, centré en -
80°C et d’intensité intermédiaire entre celles des pics originaux. On retrouve alors le 
thermogramme basse température de la Figure III.21. Il devient maintenant évident que 
tous les thermogrammes CTS sur l’étude de la réponse diélectrique haute température du 
PA11/10,T présentée précédemment correspondent à un état totalement déshydraté du 
polymère. 
L’eau joue un rôle prépondérant sur les processus de relaxation basse température du 
PA11/10,T. La seule observation des thermogrammes CTS globaux ne permet pas de 
connaître précisément les mécanismes mis en jeu. Pour caractériser les entités dipolaires 
responsables des modes de relaxation γ et β, leur structure fine a été déterminée. Il faut 
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choisir un état du système où les deux processus sont découplés. L’analyse de la structure 
fine a ainsi été menée sur un échantillon de PA11/10,T à l’état hydraté. 
 
I.2.3. Structure fine à basse température 
 
Le thermogramme CTS complexe et les thermogrammes élémentaires obtenus pour 
des températures de polarisation comprises entre -150 et -40°C par pas de 5°C sont 
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Figure III.23. Superposition du thermogramme CTS complexe basse température du 
PA11/10,T hydraté et des thermogrammes élémentaires correspondants 
 
La superposition des thermogrammes complexes enregistrés avant et l’étude de la structure 
fine montre que la teneur en eau du polyamide n’a pas évolué durant l’expérimentation. 
L’évolution des enthalpies d’activation associées aux thermogrammes élémentaires en 
fonction de la température des maxima des pics est représentée sur la Figure III.24. 
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Figure III.24. Diagramme de Starkweather basse température du PA11/10,T hydraté  
(feq= 10-2 Hz) 
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L’analyse des thermogrammes élémentaires révèlent que les énergies d’activation moyennes 
des modes sous-vitreux γ et β sont beaucoup plus faibles que celle du mode haute 
température associé à la transition vitreuse du PA11/10,T. Elles sont respectivement de 
l’ordre de 40 et 60 kJ.mol-1 pour les premiers et de 200 kJ.mol-1 pour le second. Ces 
différences traduisent le caractère localisé des mouvements dipolaires des unités cinétiques γ 
et β. A T<<Tg, les contraintes d’ordre stérique et/ou électrostatique à l’échelle moléculaire 
sont fortes et empêchent tout mouvement de portée spatiale importante.  
Les valeurs de ΔHi enregistrées pour le mode γ montrent que les processus de relaxation 
associés sont peu influencés par leur environnement moléculaire. Les valeurs obtenues de 
l’entropie d’activation sont proches de zéro, ce qui est caractéristique de mouvements 
moléculaires localisés. 
Au contraire, l’augmentation et l’écartement progressif des valeurs de ΔHi à la droite 
théorique d’entropie nulle pour le mode β montre que les unités cinétiques qui lui sont 
associées voient leur mouvements acquérir une protée spatiale croissante avec la 
température. C’est au-delà de -70/-60°C que l’entropie d’activation devient caractéristique de 
mouvements associés à une perturbation « appréciable » de l’environnement moléculaire 
proche [Baume 2000a]. 
Les deux flèches sur la Figure III.24 désignent les thermogrammes élémentaires associés 
aux deux phénomènes de compensation des modes γ et β. S’agissant de modes sous-vitreux, 
les mouvements moléculaires qui leurs sont associés sont donc coopératifs mais restent 
localisés. 
 
I.2. Hydroxyapatite  
 
L’étude des propriétés diélectriques de nombreuses apatites par la technique CTS a 
fait l’objet d’un travail de thèse au Laboratoire de Physique des Polymères par Hitmi [Hitmi 





Figure III.25. Thermogrammes CTS complexes de l’HAp [Hitmi 1983] 
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A l’état hydraté, trois modes de relaxation ont été enregistrés dans la gamme de 
température -150/150°C. Les maxima se situent vers -130°C, -35°C, et 0°C.  
La résolution en thermogrammes élémentaires de l’ensemble des pics de dépolarisation 
complexes à l’état déshydraté a permis à Hitmi de mettre en évidence deux phénomènes de 
compensation. Le premier, commun aux deux pics à -130 et -35°C, admet une température 
de compensation rigoureusement identique à la température correspondant à la transition 
monoclinique/hexagonale de l’HAp à 211,5°C qui est une transition de type ordre/désordre. 
Le second, correspondant au pic à 0°C, a pour paramètres TC=356°C et τC=2.10-4s. L’auteur 
émet l’hypothèse que la transition monoclinique/hexagonale est une pseudo transition, 
incomplète, et que des microdomaines ordonnés subsistent après 210°C. Le désordre ne 
deviendrait total qu’à une température plus élevée qui pourrait être 356°C par analogie avec 
une autre apatite, la chloroapatite. 
 
I.3. Nanocomposites (PA11/10,T)/nHAp 
 
I.3.1. Thermogrammes complexes haute température 
 
 Pour connaître la réponse diélectrique des nanocomposites à haute température, les 
échantillons sont étudiés à l’état déshydraté. Les résultats sont présentés sur la Figure 
III.26. Les différents nanocomposites sont nommés x%, avec x le taux massique en HAp. 
 



















Figure III.26. Thermogrammes CTS complexes haute température des nanocomposites x% 
déshydratés 
 
Le pic de l’HAp déshydraté situé à 70°C n’est pas visible sur les thermogrammes de la Figure 
III.26. L’HAp ne masque pas la réponse diélectrique de la matrice des différents 
nanocomposites, même à fort taux de charges. 
Pour tous les nanocomposites, les deux pics de dépolarisation haute température du 
PA11/10,T mis en évidence au paragraphe I.1.1 sont enregistrés. Le premier correspond à la 
manifestation diélectrique de la transition vitreuse de la matrice et le second à un 
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phénomène de type MWS lié à son caractère hétérogène. Au-delà de 120°C, l’augmentation 
de l’intensité est attribuée à des phénomènes de conduction des matériaux.  
La série de thermogrammes CTS peut être scindée en deux groupes : le premier 
correspondant aux trois nanocomposites chargés en HAp avec un taux inférieur ou égal à 
10% et le second aux nanocomposites chargés en HAp avec un taux supérieur ou égal à 
20%. L’évolution du maximum du pic de dépolarisation associé à la transition vitreuse de la 
matrice à l’état déshydraté est présentée sur la Figure III.27. 
 

















Figure III.27. Évolution de la température du maximum du pic de dépolarisation associée à 
la transition vitreuse de la matrice déshydratée en fonction du taux en HAp 
 
Dans chaque groupe, la transition vitreuse augmente légèrement avec le taux en HAp pour 
atteindre un plateau respectivement à 99 et 105°C. Dans les deux cas, le déplacement du pic 
de dépolarisation vers les hautes températures avec la teneur en HAp traduit une 
rigidification du réseau organique par les nanoparticules. 
Lorsque le taux seuil de 10% est dépassé, le pic initialement vers 98°C à faible taux de 
charges se décale subitement vers 104°C et son intensité est multipliée par deux. Ceci doit 
être corrélé à l’évolution de la structure physique de la matrice avec la quantité dispersée en 
HAp. En effet, la chute du taux de cristallinité de la matrice mesurée par ACD entre 10 et 
20% en masse d’HAp, implique une augmentation de la quantité de sa phase amorphe et 
par conséquent de dipôles susceptibles d’être sollicités électriquement et d’interagir avec les 
nanoparticules. 
 
I.3.2. Thermogrammes complexes basse température 
 
La résolution des modes basses températures γ et β étant fortement sensible au taux 
d’hydratation du polyamide, l’étude de l’influence des nanoparticules d’HAp sur les 
mouvements moléculaires à l’échelle locale a été conduite à l’état hydraté. Les 
thermogrammes CTS complexes pour les nanocomposites chargés entre 0 et 40% en masse 
sont représentés sur la Figure III.28. 
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Figure III.28. Thermogrammes CTS complexes basse température des nanocomposites 
hydratés 
 
On relève les deux modes de relaxation vers -140 et -80°C. Pour des teneurs en HAp 
supérieure ou égale à 20%, un nouveau signal apparaît vers 0°C. L’augmentation de son 
intensité avec le taux en HAp et l’apparition de deux composantes distinctes à environ -30 et 
0°C révèle son origine moléculaire : leurs positions en température, identiques à celles 
enregistrées par Hitmi sur l’HAp hydratée, montre qu’il s’agit de processus de relaxation 
propres aux nanoparticules [Hitmi 1983].  
La superposition des thermogrammes doit permettre de dégager l’influence des renforts sur 
la dynamique moléculaire locale de la matrice. La position du pic γ n’est pas influencée par la 
quantité d’HAp en dessous de 20% en masse. Sa brusque augmentation peut être corrélée à 
la modification de la structure physique de la matrice révélée en AED. Il peut également 
s’agir de l’émergence d’un nouveau signal entre -120 et -130°C qui vient se superposer au 
pic γ et qui décale le maximum du pic résultant vers les hautes températures. Ce pourrait 
être le processus de relaxation enregistré à environ -130°C par Hitmi sur l’HAp hydratée (voir 
Figure III.25). Ainsi, il n’est pas assuré que la mobilité moléculaire des unités cinétiques 
associées au mode de relaxation γ soit modifiée par la présence d’HAp dans le PA11/10,T. 
Le signal associé aux processus de relaxation de la céramique entre -100 et 0°C masque la 
réponse diélectrique du mode β lorsque le taux en HAp dépasse 10% en masse. Entre 0 et 
10%, le pic β n’est pas significativement modifié.  
L’augmentation de l’intensité des modes γ et β pour des teneurs en HAp supérieures à 10% 
doit être reliée en premier lieu à l’augmentation de la quantité de phase amorphe observée 
par ACD, mais également à l’émergence de la réponse diélectrique de l’HAp. 
A l’état déshydraté, les thermogrammes CTS complexes à basse température sont tous 
identiques au thermogramme présenté sur la Figure III.21. Leur comparaison ne permet pas 
de faire de remarque particulière. 
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II.1.1. Identification des modes de relaxation  
 
La permittivité diélectrique complexe ε* a été mesurée de façon isotherme entre -150 
et 200°C par pas de 5°C pour des fréquences comprises entre 10-1 et 106 Hz, sur un film de 
PA11/10,T pur de 107 µm d’épaisseur hydraté aux conditions ambiantes. La représentation 
des pertes diélectriques tanδ en fonction de la fréquence et de la température constitue la 
carte de relaxation du polymère (Figure III.29). 




















Figure III.29. Carte de relaxation du PA11/10,T hydraté aux conditions ambiantes 
 
Cinq pics de pertes diélectriques sont enregistrés. Par ordre des températures croissantes, ils 
sont nommés γ, β, α1, α2 et α’. Les modes γ et β correspondent à ceux observés dans la 
même gamme de température sur les thermogrammes CTS complexes basse température. A 
haute température, alors que trois modes de relaxation sont clairement mis en évidence par 
SDD, seuls deux pics de dépolarisation sont enregistrés par CTS. La faible résolution des pics 
de pertes aux températures élevées est probablement due à la présence de phénomènes de 
conduction électronique et/ou ionique [Varma 1990, Avakian 1991], ou encore protonique 
[Garcia 1997]. 
Pour établir la correspondance des modes de relaxation entre les deux techniques CTS et 
SDD à haute température, une superposition des thermogrammes est nécessaire. La Figure 
III.30 superpose les résultats CTS et SDD du PA11/10,T à l’état déshydraté. 
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Figure III.30. Superposition du thermogramme CTS complexe et des thermogrammes SDD 
haute température du PA11/10,T déshydraté 
 
En SDD, lorsque la fréquence de sollicitation diminue, les modes α1 et α2 tendent à se 
superposer pour ne former qu’un seul pic. A 10-1 Hz, le maximum situé à 95°C est 
représentatif du mode α2, le mode α1 apparaissant comme un épaulement vers 80°C. A la 
fréquence de sollicitation équivalente de la technique CTS (10-4<f<10-2 Hz), un seul pic de 
dépolarisation a été enregistré vers 100°C. L’attribution de la manifestation diélectrique de la 
transition vitreuse du PA11/10,T au premier pic CTS complexe haute température apparaît 
dès lors controversée. 
Concernant le deuxième pic haute température enregistré en CTS attribué à un effet 
Maxwell–Wagner–Sillars, aucun signal ne lui correspond en SDD. La température de 
polarisation très élevée et la valeur du champ électrique en CTS, 170 fois plus importante 
qu’en SDD, permettent d’expliquer l’absence de ce signal en SDD. 
Enfin, la corrélation entre le mode α’ enregistré en SDD et le thermogramme CTS complexe 
haute température n’a pu être établie du fait de la conductivité importante du PA11/10,T à 
des températures supérieures à 130°C en CTS.  
 
II.1.2. Analyse des spectres 
Les composantes réelle et imaginaire de ε* pour le mode α’ n’ont pu être extraites 
des mesures à basse fréquence et haute température. L’ajustement des spectres complexes 
par l’équation II.65 pour les modes basse température et la détermination des maxima des 
modes α1 et α2 à l’aide de l’équation II.66 permettent de tracer les évolutions des temps de 
relaxation associées à chaque mode sur un diagramme d’Arrhenius (Figure III.31).  
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Figure III.31. Évolutions des temps de relaxation des modes γ, β, αl et αu du PA11/10,T 
hydraté aux conditions ambiantes 
 
Les deux modes γ et β admettent un comportement de type Arrhenius et les modes α1 et α2 
un comportement de type VTF. Les valeurs des paramètres d’activation des modes sous 
vitreux obtenues par SDD sont comparables à celles déduites de l’analyse des 
thermogrammes CTS.  
La mise en évidence d’une loi de comportement VTF à T>Tg est caractéristique d’un 
processus de relaxation impliquant des mouvements moléculaires relatifs à la transition 
vitreuse d’un polymère. Les deux tendances VTF à T>80°C indiquent que les deux processus 
α1 et α2 pourraient être considérés comme les manifestations diélectriques de transitions 
vitreuses de deux phases amorphes dans le PA11/10,T. Ceci rejoint les hypothèses formulées 
lors de l’étude en ACD selon lesquelles le PA11/10,T possède une phase amorphe constituée 
de deux familles de macromolécules, dont une ayant un comportement rappelant celui du 
Polyamide 11 pur. 
La température T∞ renseigne sur la mobilité des segments de chaînes. Le décalage de 20°C 
existant entre T∞(α1) et T∞(α2) montre que la phase amorphe α1 admet une cinétique de 
relaxation plus importante mais tout de même proche de celle de la phase α2. Les valeurs du 
paramètre B peuvent être reliées à celles des coefficients d’expansion thermique des phases 
correspondantes selon la relation II.37, soit respectivement 4.10-4 et 7.10-4 °C-1. Elles sont du 
même ordre de grandeur que celle des polymères linéaires 100% amorphes d’après la 
relation II.39. 
Pour apporter une réponse définitive sur l’origine du pic CTS initialement considéré comme la 
manifestation diélectrique de la transition vitreuse du PA11/10,T, une superposition des 
évolutions des temps de relaxation obtenues par les deux techniques CTS et SDD est 
présentée sur la Figure III.32. 
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Figure III.32. Superposition des évolutions des temps de relaxation des modes haute 
température du PA11/10,T déshydraté déterminées par CTS et SDD, et celle du Polyamide 
11 pur déshydraté déterminée par SDD 
 
Les temps de relaxation des modes α1 et α2, distincts en SDD, concourent dans la gamme de 
fréquence des processus de relaxation isolés par CTS. Le premier pic haute température CTS 
précédemment attribué à la manifestation diélectrique de la transition vitreuse du PA11/10,T 
se situe dans la zone de convergence des processus de relaxation SDD extrapolés à basses 
fréquence. Le rapport des amplitudes de relaxation des modes α1 et α2, soit Δε(α2)/Δε(α1), 
est proche de 3. De plus, le point de compensation se positionne sur le tracé de l’évolution 
des temps de relaxation du mode α2. Ainsi, le premier pic haute température enregistré en 
CTS semble traduire la réponse diélectrique du mode α2. 
L’évolution des temps de relaxation du mode principal du Polyamide 11 déshydraté est 
superposée sur la Figure III.33. On note que les tendances α1 et αPA11 apparaissent dans la 
même gamme de fréquence et que le mode α1 est décalé de 40°C vers les hautes 
températures par rapport au mode αPA11. Ces observations permettent de relier le mode de 
relaxation α1 à la manifestation diélectrique de la transition vitreuse de la phase amorphe du 
PA11/10,T ayant un comportement rappelant celui du Polyamide 11 pur. 
 
II.1.3. Influence du taux d’hydratation 
 
L’influence de la concentration en molécules d’eau sur les processus de relaxation 
SDD est également étudiée. Des échantillons de PA11/10,T « hydraté », « ambiant » et 
« deshydraté » ont été utilisés pour les mesures réalisées à basse température. Le choix de 
ne pas explorer la gamme des hautes températures à l’état hydraté est justifié par 
l’invariance des paramètres d’ajustement des modes α1 et α2 pour les états ambiant et 
déshydraté du polyamide. 
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L’évolution des temps de relaxation des modes sous vitreux mesurés par SDD pour les trois 
états d’hydratation est présentée sur la Figure III.33. 















Figure III.33. Évolution des temps de relaxation des modes γ et β du PA11/10,T aux trois 
états d’hydratation (hydraté, ambiant et déshydraté) 
 
L’ensemble des paramètres d’activation des modes sous-vitreux et d’ajustement des 
évolutions des temps de relaxation des modes haute température sont présentés dans le 
Tableau III.4. 
 
 γ β α1 α2 
 Ea1  ΔS2 Ea ΔS B3 T∞4 B T∞ 
hydraté 29 10 66 91 - - - - 
ambiant 36 43 67 92 
1430 7 2650 25 
déshydraté 47 82 130 350 
1 en kJ.mol-1, 2 en J.mol-1.K-1, 3 en K, 4 en °C. 
 
Tableau III.4. Paramètres caractéristiques des modes de relaxation γ, β, αl et αu aux 
différents taux d’hydratation du PA11/10,T 
 
Les paramètres d’activation du mode γ augmentent progressivement lorsque la teneur en 
eau du polyamide diminue. Ils restent néanmoins faibles. Ceux du mode β sont identiques 
aux états hydraté et ambiant, et augmentent fortement à l’état déshydraté. Les valeurs 
faibles de Ea et ΔS montrent que les mouvements des entités relaxantes de type γ ou β sont 
localisés et confirme les résultats CTS.  
La diminution des paramètres d’activation avec la concentration en eau du PA11/10,T révèle 
que ces molécules permettent au système d’atteindre un état plus « ordonné » à l’échelle 
locale. Ce caractère « ordonné » semble être atteint dès les premiers stades d’hydratation du 
polymère au vu des temps de relaxation pour les trois états d’hydratation sur la Figure 
III.33. Ceci rejoint l’observation faite sur la similarité des thermogrammes CTS complexes 
pour les états d’hydratation ambiant et hydraté sur la Figure III.22.   
Concernant les modes α1  et α2, les temps de relaxation et donc les paramètres d’ajustement 
B et T∞ sont quasi constants aux états ambiant et déshydraté. Ce phénomène est dû aux 
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conditions expérimentales de la technique SDD où l’échantillon de PA11/10,T se déshydrate 
totalement avant d’enregistrer les modes α1  et α2, et ceci quel que soit le taux d’hydratation 
initial. Comme en CTS, l’étude de l’influence du taux d’hydratation sur la réponse diélectrique 




La suspension de nanoparticules d’HAp a été séchée, broyée et analysée par SDD à 
taux d’hydratation ambiant. L’échantillon a une surface de 0,785 cm² et une épaisseur de 
0,967 µm. L’évolution des pertes diélectriques en fonction de la température pour des 
fréquences comprises entre 10-1 et 106 Hz est représentée sur la Figure III.34. 














Figure III.34. Évolution du facteur de pertes diélectriques des nanoparticules d’HAp 
hydratées aux conditions ambiantes 
 
On relève trois signaux nommés A, B, et C situés vers -150, -50, et 20 pour f=10-1 Hz. Le 
mode de relaxation A peut être directement ajusté par l’équation II.63. Le mode B a pu être 
étudié à l’aide de l’équation II.64. Le mode C n’a pas pu être analysé à partir des deux 
méthodes. Les temps de relaxation des modes A et B suivent une loi de type Arrhénius 
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Figure III.35. Diagramme d’Arrhenius représentant l’évolution des temps de relaxation des 
modes A et B 
 
Par comparaison avec les résultats obtenus par Hitmi, le mode A semble être lié à un 
processus de relaxation enregistré en CTS à des températures inférieures à -150°C [Hitmi 
1983]. Le mode B est directement en rapport avec les pics CTS mesurés entre -130 et -30°C 
(voir Figure III.25).  
Les modes A et B sont liés à deux phénomènes de compensation ayant la même 
température TC=210°C. Les processus de relaxation correspondants sont donc précurseurs 
d’une transition macroscopique unique, à savoir la pseudo transition 
monoclinique/hexagonale à 211,5°C. 
Le mode C semble être associé au pic de dépolarisation CTS enregistré à 0°C ayant pour 
origine la sollicitation des mouvements dipolaires reliés à la transition 
monoclinique/hexagonale des microdomaines ordonnés subsistants au dessus de 211,5°C. 
 
 
II.3. Nanocomposites (PA11/10,T)/nHAp  
 
Comme pour l’étude en CTS, la réponse diélectrique à basse température des 
nanocomposites chargés entre 0 et 40% en masse d’HAp a été déterminée à l’état hydraté, 
ambiant et déshydraté, mais uniquement à l’état déshydraté à haute température. 
 
II.3.1. Spectres complexes haute température 
 
 Les cartes de relaxation haute température des différents nanocomposites 
déshydratés mettent en évidence trois modes de relaxation α1, α2 et α’. L’ajustement des 
données par l’équation II.24 demeure impossible de par leur faible résolution. L’utilisation de 
l’équation II.64 permet d’extraire l’évolution des temps de relaxation des modes α1, α2. Le 
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mode α’ reste inexploitable. La Figure III.36 est un exemple de comparaison entre la partie 
imaginaire ε’’ mesurée expérimentalement et la dérivée de la partie réelle ε’ en fonction du 
logarithme de la fréquence pour le nanocomposite chargé à 40%. 
 


































∂− επ  pour le 
nanocomposite chargé à 40% à l’état déshydraté entre 95 et 160°C 
 
La dérivée de la partie réelle de ε* permet de faire apparaître des pics de pertes qui 
n’existaient pas sur les données expérimentales en ε’’. Le suivi des maxima des pics sur la 
Figure III.36b permet de tracer l’évolution des temps de relaxation des modes α1 et α2 dans 
un diagramme d’Arrhenius (Figure III.37). 
 


























Figure III.37. Évolution des temps de relaxation des modes α1 et α2 du PA11/10,T 
déshydraté chargé entre 0 et 40% en masse d’HAp 
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Les modes de relaxation α1 et α2 se comportent différemment en présence d’HAp. Alors que 
les temps de relaxation du mode α1 ne sont pas significativement modifiés, ceux du mode α2 
augmentent continûment avec la concentration en HAp. Les deux phases amorphes n’ont 
pas le même rôle lors de l’établissement des interactions entre les phases organique et 
inorganique des nanocomposites. 
L’ajustement des temps de relaxation des modes α1 et α2 par l’équation VTF (II.35) ne 
permet pas de dégager de tendance particulière pour les paramètres T∞ et B en fonction du 
taux en HAp. Leurs valeurs sont en moyenne de 7°C et 2500K, et 25°C et 1415K 
respectivement. T∞ passe de -23 à 7°C du PA11 pur au mode α1 dans le PA11/10,T 
traduisant une diminution de la mobilité moléculaire associée.  
Concernant l’augmentation brutale de l’intensité du pic CTS haute température à partir d’un 
taux seuil en nanoparticules de 10%, il est intéressant de noter que l’amplitude de relaxation 
du mode α2 mesurée par SDD est multipliée par un facteur 2 au-delà de cette valeur critique. 
Celle du mode α1 n’est pas modifiée. Les deux techniques diélectriques confirment la chute 
du taux de cristallinité de la matrice organique qui peut être reliée à l’augmentation de la 
phase associée au mode α2. 
 
II.3.2. Spectres complexes basse température 
  
Les cartes de relaxation diélectrique basse température des nanocomposites chargés 
à 0 et 40% en masse en HAp à l’état hydraté sont présentées sur la Figure III.38. 
 














































Figure III.38. Évolution des pertes diélectriques en fonction de la température et de la 
fréquence pour les nanocomposites chargés à 0 et 40% en masse à l’état hydraté à basse 
température 
 
Concernant le mode de relaxation γ, l’exploitation des données SDD montre que les résultats 
sont identiques à ceux obtenus en CTS. A température fixe, sa position en fréquence et son 
amplitude ne sont modifiées qu’à partir de 20% en masse en HAp, reflétant l’émergence 
d’un signal attribué au mode de relaxation dans l’HAp désigné par la lettre A. En CTS, l’étude 
du mode β avait été rendue difficile à cause de l’apparition du mode de relaxation de l’HAp 
nommé C venant masquer partiellement sa composante haute température. La superposition 
des spectres SDD permet de mettre en évidence que la mobilité des sites amides est très 
faiblement voire non influencée par les nanoparticules d’HAp (Figure III.39). 
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Figure III.39. Évolution des temps de relaxation du mode β du PA11/10,T à l’état hydraté en 




III.1. Origine moléculaire des modes de relaxation du PA11/10,T 
 
Mode γ 
L’association du mode de relaxation γ à des mouvements localisés de groupements 
méthylènes (-CH2-) dans la phase amorphe des matériaux polyamides est largement 
acceptée [McCrum 1967]. Ces mouvements seraient de type « crankshaft » selon le modèle 
de Schatzki [Reding 1962]. Cette interprétation provient de l'enregistrement en 
Spectrométrie Dynamique Dynamique ou en Fluage Thermo-Stimulé d'un mode de relaxation 
mécanique similaire dans le polyéthylène [Alberola 1990, Demont 1994, Ogreten 2004]. La 
chaîne macromoléculaire d’un polyamide peut en effet être considérée comme une 
succession de séquences de chaîne de polyéthylène reliées entre elles par des groupements 
contenant une fonction amide. Les faibles valeurs des paramètres d’activation calculées à 
partir des données CTS et SDD (ΔH=40 KJ.mol-1 et ΔS=45J.mol-1.K-1) traduisent le caractère 
localisé des mouvements des -CH2-. Ces données sont en accord avec celles de nombreux 
auteurs qui ont étudié la dynamique moléculaire du polyéthylène ou de matériaux 
polyamides [McCrum 1967, Starkweather 1981, Alberola 1990, Varlet 1990, Pathmanathan 
1992, Laredo 1997, Garcia 1997, Neagu 2000, Ibos 2000]. L’existence d’un phénomène de 
compensation pour le mode γ montre que les mouvements des –CH2-admettent un caractère 
coopératif. Cette coopérativité se traduit par la propagation de leurs mouvements soit le long 
des séquences aliphatiques, soit entre séquences aliphatiques adjacentes. Dans les deux cas, 
il s’agit que d’un phénomène localisé se propageant sur de très courte distance. 
Ce mode de relaxation n’existerait que dans les polymères possédant des séquences 
paraffines d'au moins trois groupements –CH2- [Starkweather 1981]. Il a en effet été 
enregistré dans tous les polyamides ayant un nombre de groupements méthylène supérieur 
ou égal à 3 mais pas dans la polyglycine (polyamide 2), ou la polyalanine et le poly(m-
phenylene isophtalamide) ne contenant pas de groupement méthylène [Wolfe 1980, Garcia 
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1997]. Frosini et al. avaient également montré que l’intensité du pic de relaxation mécanique 
γ diminue en intensité lorsqu’on passe d’un polyamide aliphatique à un polyamide 
aromatique en passant par un polyamide semi-aromatique [Frosini 1971]. 
Les groupements méthylène étant apolaires, le pic γ ne devrait pas être détecté par mesure 
diélectrique avec une intensité aussi importante. Bien que la densité en groupements -CH2- 
augmente, l’intensité du pic de pertes diélectrique γ est divisé par un facteur proche de 2 
lorsqu’on passe du Polyamide 6 (χC=38%) au Polyamide 12 (χC=30%) [Varlet 1990, 
Pathmanathan 1992]. Corrélé à la densité en groupements amides du polyamide, cela 
signifierait que les groupements amides sont impliqués dans la relaxation γ. 
Une étude réalisée sur l’effet de l’orientation mécanique des chaînes du Polyamide 6 montre 
que le comportement du mode γ dans ce polymère comparé au polyéthylène est différent, 
attestant d’une participation des sites amides à cette relaxation [Papir 1972]. Des études en 
RMN ²H du solide sur du Polyamide 66 ont montré que les sites –CH2- directement liés aux   
-CONH apparaissent moins mobiles que les sites centraux [Miura 1990]. Ces mêmes auteurs 
ont démontré que, lorsque T<Tg, les groupements méthylènes sont animés d’une mobilité 
importante alors que les sites amide n’admettent que des mouvements de libration rapide de 
faible amplitude autour de l’axe N-C comparables à ceux observés dans la phase cristalline 
pour des températures inférieures à la fusion [Miura 1990]. Beaume et al. ont également 
démontré que les mouvements des séquences méthylène sont détectés par l’intermédiaire 
de sites amides non liés à des cycles aromatiques [Beaume 2000a].  
Tous ces éléments reflètent l’interdépendance des mobilités respectives des séquences 
méthyléniques et des fonctions amide. De part les liaisons hydrogènes que les amides 
établissent avec leur environnement, elles jouent le rôle de nœuds physiques du réseau et 
imposent ainsi des contraintes particulières sur les mouvements des CH2 voisins. L’entropie 
d’activation de type γ est de l’ordre de 10 à 80 J.mol-1.K-1 suivant le taux d’hydratation, 
traduisant une faible modification de l’ordre moléculaire local environnant. Cette faible 
perturbation de la part des groupements méthylènes à très basse température suffirait donc 
à engendrer une mobilité décelable en CTS et SDD des groupements amides situés à 
proximité. 
Les cycles aromatiques présent dans le PA/10,T ne modifient pas la cinétique de relaxation 
des entités γ. Ceci a été démontré par Garcia et al. qui ont étudié des poly(ether-amide) 




 Les énergies d’activation mesurées avec les des techniques CTS et SDD sont de 
l’ordre de 60 kJ.mol-1 pour le mode de relaxation β du PA11/10,T à l’état d’hydratation 
« ambiant ». Cette valeur est du même ordre de grandeur que celles proposées par de 
nombreux auteurs qui ont travaillé sur des matériaux polyamides [McCrum 1967, Takase 
1991, Ibos 2000, Neagu 2000]. Le phénomène de compensation du mode β relevé en CTS 
est lié à la propagation de mouvements inter-chaînes localisés par l’intermédiaire des entités 
relaxantes qui lui sont associées. 
De nombreuses hypothèses ont été proposées sur l’origine moléculaire des pertes 
mécaniques ou diélectriques dans la gamme de température et de fréquence du mode β. Il a 
été montré que les molécules d’eau absorbées par les polyamides influencent directement les 
mouvements des unités cinétiques associées [Varlet 1990]. L’interaction des molécules d’eau 
avec les groupements polaires du polymère comme les sites amides et les fonctions 
terminales des chaînes macromoléculaires (-NH2 et –COOH) peut être à l’origine des 
processus de relaxation observés.  
Concernant l’incidence des cycles aromatiques, des études menées sur la relaxation 
diélectrique et mécanique de polyamides aromatiques pouvant contenir des groupements 
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phényl meta ou para substitués en proportion variable ont montré que la nature de la 
substitution ne modifie pas les temps de relaxation des entités β et ne participent donc pas à 
ce processus [Scandola 1974, Domkin 1975, Frosini 1979]. Garcia et al. puis Murata et al. 
ont abouti à la même conclusion en travaillant sur des polyamides aromatiques ou semi-
aromatiques [Garcia 1997, Murata 1999]. Beaume et al. ont tout de même apporté une 
nuance en associant le mode β à des mouvements de sites amides directement liés aux 
cycles aromatiques comparativement aux sites amides compris entre deux séquences 
aliphatiques [Beaume 2000]. Selon certains auteurs, le mode β aurait deux composantes, la 
première à basse température lié à la mobilité de sites polaires, et la seconde à plus haute 
température au retournement de type « π-flip » des cycles aromatiques [Maxwell 98, 
Beaume 2000b]. 
Nous verrons par la suite que l’étude de l’influence du taux d’hydratation sur le mode β 
apportera davantage d’information. 
 
Modes α1 et α2 
Les mesures par les deux techniques CTS et SDD se sont avérées complémentaires 
pour déterminer la réponse diélectrique du PA11/10,T à haute température. La technique 
SDD a en effet pu mettre en évidence l’existence de deux modes de relaxation distincts 
nommés α1 et α2 obéissant chacun à une loi de type VTF au-delà de la température de 
transition vitreuse. A haute fréquence, les pics de pertes sont bien résolus mais convergent à 
basse fréquence en un seul mode observé par CTS.  
 
L’observation des pics de pertes diélectriques associés aux transitions vitreuses de type α1 et 
α2 est liée à la diminution de la force moyenne des liaisons hydrogène entre les sites amides 
avec la température [Neagu 2000]. Bien que la proportion de sites amides non liés par 
liaison hydrogène soit très faible même jusqu’ à la fusion des cristaux, les vitesses de rupture 
et de formation de ces liaisons à haute température peuvent être légitimement considérées 
comme plus élevées. Ainsi, ce serait cet équilibre dynamique accéléré qui permettrait aux 
segments de chaînes de se libérer. 
Selon certains auteurs, une relaxation principale est observée dans les matériaux polyamides 
si des séquences contenant au moins 15 sites amides sont sollicitées [Boyd 1959, Prevorsek 
1971, Varlet 1990]. En suivant le raisonnement de Prevorsek, par extrapolation des temps de 
relaxation à T=Tg, les énergies d’activation apparentes des modes α1 et α2  du PA11/10,T à 
l’état déshydraté sont respectivement évaluées à 876 kJ.mol-1 et 381 kJ.mol-1. Murata avait 
estimé l’énergie d’activation apparente du mode α du polyamide semi-aromatique MXD9 à 
300 kJ.mol-1 à 1 kHz [Murata 1996]. L’énergie d’une liaison hydrogène étant en moyenne de 
25 kJ.mol-1 [Baschek 1999], le nombre correspondant d’unités monomère impliquées pour 
chacun des modes serait de 35 et 15 autour de 80°C, température de transition vitreuse du 
PA11/10,T mesurée par ACD. On retrouve le nombre 15 avancé précédemment pour le mode 
α2. Ce raisonnement corrobore l’hypothèse formulée auparavant qui suggérait que la 
réponse diélectrique du polyamide est principalement contrôlée par le processus de 
relaxation α2. 
 
L’ajustement des temps de relaxation des modes α1 et α2 par la loi de comportement VTF au 
dessus de Tg, donnerait respectivement des températures de transition vitreuse de l’ordre de 
57 et 77°C. La température de 77°C est exactement la température de transition vitreuse du 
PA11/10,T mesurée par ACD. Le pic de pertes α2 enregistré en SDD correspondrait ainsi à la 
manifestation diélectrique de la transition vitreuse du polymère mesurée par analyse 
thermique. Par ailleurs, la température de 57°C est de quelques degrés supérieure à la 
température de transition vitreuse du Polyamide 11 pur. Ces observations nous permettent 
d’émettre l’hypothèse de l’existence de deux types de séquences de chaîne distinctes, les 
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unes riches en monomères 10,T associées au mode α2 et les autres riches en monomères 
lactame 11 associées au mode α1. Par la suite, elles seront respectivement appelées 
séquences rigides et flexibles. 
Dans les PASAs à forte teneur en unités lactame 12, une cristallisation des unités lactame 
présentant des caractéristiques proches de celles du Polyamide 12 a été mise en évidence 
[Beaume 1996]. Ceci n’est possible que si les séquences lactame obtenues lors de la 
synthèse des PASAs sont suffisamment longues et nombreuses. Dans notre cas, la formation 
de séquences de chaînes flexibles identiques à celles du Polyamide 11 pourait être favorisée 
par les conditions de synthèse.  
Un élément supplémentaire permettant de confirmer la tendance du PA11/10,T à former des 
« blocs » est l’estimation des teneurs massiques relatives des deux monomères à partir de la 
loi des mélanges ou loi de Fox et des températures de transition vitreuse du PA11/10,T, du 
PA11 pur et du PA10T [Fox 1956]. Les Tg du PA11/10,T et du PA11 ont été mesurées par 
ACD et valent respectivement 79 et 50°C. Celle du PA10T n’est pas connue. Un polyamide 
semi-aromatique proche du PA10T, le PA9T, a fait l’objet d’une étude en ACD et sa 
température de transition vitreuse a été mesurée à environ 120°C à l’état déshydraté [Uddin 
2003]. En supposant que la Tg du PA10,T soit identique à celle du PA9T, les fractions 
massiques des monomères 11 et 10,T sont estimées à 0,52 et 0,48 soit en fraction 
molaires 0,64 et 0,36 respectivement. Or la composition molaire fournie par le fabricant 
Arkema ne correspond pas à ces données. Le PA11/10,T n’est donc pas un polymère 
statistique au sens du caractère alterné de l’enchaînement des monomères 11 et 10,T. 
Ces résultats confirment les hypothèses formulées par les mesures thermiques en ACD. La 
superposition des pics α1 et α2 à basses fréquences, notamment à la fréquence équivalente 
de l’ACD et de la CTS (10-3 Hz), valide l’enregistrement d’une seule température de transition 
vitreuse aux alentours de 80°C. A cette fréquence de sollicitation, les mobilités respectives 
des 2 types de séquences de chaînes deviennent équivalentes donnant un signal unique. 
 
Par rapport au Polyamide 11 pur, la relaxation associée à la manifestation diélectrique de la 
transition vitreuse des séquences flexibles dans le PA11/10,T est fortement décalée vers les 
hautes températures (Figure III.33). L’hypothèse avancée pour expliquer ce phénomène se 
base sur les résultats obtenus par Powell et al. qui ont travaillé sur des mélanges de 
Polyamide 4,6 et 6I, totalement miscibles, en proportions variables [Powell 2000]. Ils ont mis 
en évidence deux manifestations de transition vitreuse par des mesures diélectriques et 
mécaniques dynamiques. La première, décalée vers les hautes températures par rapport à 
celle du PA4,6 pur, est liée à la mobilité d’un mélange de séquences 4,6 et 6I, et la seconde 
à plus haute température, indépendante de la composition, correspond à une phase riche en 
PA6I. Les comportements des deux phases amorphes par rapport à la composition des 
mélanges sont interprétés en termes de localisation: la première entre les lamelles des zones 
cristallines et la seconde à l’extérieur des superstructures de type sphérolitique ou fibrillaire. 
L’existence de deux phases amorphes distinctes est liée à la cristallisation des séquences de 
chaînes aliphatiques qui exclue les chaînes riches en cycles aromatiques. Une phase riche en 
séquences rigides prend ainsi place entre les lamelles cristallines. La phase amorphe libre, 
inter-sphérolitique ou inter-fibrillaire, est essentiellement composée de chaînes non 
cristallisables de PA6I. Par analogie, il peut être proposé pour le PA11/10,T que la 
cristallisation des séquences rigides (seules à pouvoir cristalliser dans les conditions normales 
de mise en œuvre) exclue et concentrent les chaînes flexibles qui se retrouvent piégées 
entre les lamelles cristallines. Le mélange des séquences flexibles et rigides entre les 
lamelles cristallines expliquerait le décalage en température du mode α1 qui leur est associé. 
Les chaînes rigides correspondantes au mode α2 seraient celles de la phase amorphe libre 
entourant les superstructures cristallines.  
Par ACD, un recuit à l’état liquide fondu à 300°C durant 5 minutes suffit à faire apparaître au 
refroidissement un pic de cristallisation pouvant être relié à des séquences de Polyamide 11. 
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Entre les lamelles cristallines se situent les séquences flexibles en concentration élevée qui 
admettent une orientation préférentielle, perpendiculaire au plan des lamelles. Associée à 
une grande mobilité des chaînes au-delà de 250°C, la fusion des cristaux permettrait donc de 
libérer les dernières contraintes bloquant l’établissement de zones très riches en séquences 
flexibles pouvant s’ordonner et cristalliser au refroidissement. 
 
Les lois de comportement des temps de relaxation associés aux modes principaux sont 
modifiées à la traversée de la transition vitreuse du polymère. Il a en effet été montré que 
les temps de relaxation déterminés par CTS pour les modes α obéissent à un comportement 
de type Arrhenius (Figure III.33). Passés la température de transition vitreuse, ils admettent 
un comportement de type VTF. L’extrapolation des temps de relaxation des modes β, α1 et 
α2 du PA11/10,T vers les hautes températures montre que la mobilité à l’échelle locale (β) 
reflète celle de l’état liquide des séquences de chaînes flexibles (Figure III.40). 






















Figure III.40. Évolutions des temps de relaxation des modes β, αl et αl du PA11/10,T aux 
conditions ambiantes 
 
Ce comportement classiquement rencontré dans les matériaux polymères permet d’avancer 
l’hypothèse selon laquelle l’observation du mode de relaxation β est majoritairement liée à la 




A l’état déshydraté, le mode α’ mis en évidence par SDD n’a pu être isolé à cause de 
la conductivité du PA11/10,T à haute température. Les évolutions des parties réelle et 
imaginaire de la permittivité complexe laissent apparaître une très forte augmentation au-
delà de 120°C, dès lors que le mode α2 est enregistré à basse fréquence (Figure III.41).  
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Figure III.41. Évolution des parties réelle et imaginaire de ε* du PA11/10,T déshydraté pour 
120<T<200°C 
 
Le mode α’, souvent révélé dans les matériaux polyamides a d’abord été attribué à une 
transformation de phase cristalline [McCrum 1967]. Par la suite, sur la base de l’évolution du 
pic de pertes mécanique tan δ corrélée au taux d’hydratation du Polyamide 6, Prevorsek et 
al. ont infirmé cette hypothèse [Prevorsek 1971]. Elle a néanmoins été reprise par Varlet et 
al. en 1990 en se référant à des études du début des années 80 sur la structure cristalline du 
Polyamide 12, et des études qu’ils ont menées sur la transition de phase des cristaux de 
copolymères de Poly(vinylidine fluoride) [Varlet 1990]. Neagu et al. ont attribué l’existence 
d’un pic de pertes diélectrique dans le Polyamide 11, à T>Tg et basses fréquence, à sa 
transition de phase cristalline triclinique/pseudo-hexagonal vers 95°C [Neagu 2000]. Laredo 
et al. suggèrent que l’absence d’un pic de relaxation haute température lié à la structure 
cristalline des polyamides est justifiée par les très hautes énergies d’activation impliquées 
dans ce type de mouvements (grande amplitude, liaisons hydrogène) qui empêcheraient leur 
observation par les techniques diélectriques [Laredo 2003]. Ils proposent une relaxation de 
type Maxwell-Wagner-Sillars en s’appuyant sur les conclusions d’autres études sur des 
Polyamides 4,6 et 66 à haute température et en considérant les valeurs très élevées de ε’ et 
ε’’ à basses fréquences. 
Ainsi, compte tenu de l’intensité élevée de ε’ et ε’’ au-delà de 120°C mesurées sur le 
PA11/10,T déshydraté, l’hypothèse d’une accumulation de charge aux interfaces 
électrode/échantillon semble la plus probable. En effet, à f=10-1 Hz, ε’ atteint des valeurs de 
l’ordre de 105 à 200°C attestant de la création d’une capacité supplémentaire très 
importante. 
 
III.2. Influence de l’hydratation  
 
 Le taux d’absorption de molécules d’eau par le PA11/10,T est du même ordre de 
grandeur que celui du Polyamide 11 ou 12 pour lesquels la quantité d’eau à saturation est 
insuffisante pour former des groupements de molécules d’eau au sein du polymère [Varlet 
1990, Pathmanathan 1992, Serpe 1996, Neagu 2000]. Les seuls polyamides pouvant former 
des « clusters » (3 molécules d’eau) sont le Polyamide 6 ou le Polyamide 66 qui ont une 
densité en sites amides beaucoup plus importante donnant un caractère hydrophile 
beaucoup plus marqué [Starkweather 1981, Frank 1996, Laredo 1997]. Le modèle de Puffr 
et al. ne prévoit pour les polyamides 8 à 12 hydratés à saturation qu’une seule molécule 
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d’eau pour deux groupements amide [Puffr 1967]. Dans ce cas, les molécules d’eau sont 
réparties de façon homogène dans toute la phase amorphe du polymère, et sont liées soit 
fortement aux chaînes par l’intermédiaire de deux groupements carbonyles, soit faiblement 
par l’intermédiaire d’un -CO et d’un –NH [Papir 1972]. La force des liaisons hydrogène 
établies dépend de la teneur en eau du polymère. 
 
Mode γ 
Il a pu être mis en évidence par la technique CTS que le pic de dépolarisation γ se 
déplace vers les hautes températures et que son intensité augmente lorsque le taux 
d’hydratation du polyamide diminue. D’autre part, la technique SDD a révélé que les temps 
de relaxation et l’énergie d’activation augmentent alors de façon continue à basse fréquence. 
Toutes ces observations sont en accord et reprennent celles de la littérature sur l’étude des 
propriétés diélectriques et mécaniques des polyamides à très basse température [Kolarik 
1967, Papir 1972, Starkweather 1981, Avakian 1991, Pathmanathan 1992, Frank 1996, 
Laredo 1997, Neagu 2000, Beaume 2000a]. 
L’évolution de la position en température du pic de dépolarisation γ en CTS ou celle de 
l’énergie d’activation déterminée par SDD peut être interprétée comme un phénomène de 
plastification. Les molécules d’eau, en interagissant avec les sites amides, découplent les 
réponses des deux modes sous vitreux.  
La substitution des liaisons directes entre sites amides par des ponts de molécules d’eau 
entraînerait une densification de la phase amorphe par un processus de réorientation des 
chaînes [Kolarik 1967, Starkweather 1980, Leung 1984, Varlet 1990, Pathmanathan 1992]. 
En l’absence d’eau, les gênes stériques induites par l’établissement de liaisons hydrogène 
directes entre sites amides défavorisent le rapprochement des chaînes qui devrait être plus 
marqué si seules les forces de type van der Waals étaient dominantes [McCrum 1967]. 
D’autres additifs, comme le ω-laurolactam, favorisent la formation de groupements amides 
en conformation trans dans le Polyamide 11, permettant de diminuer son volume libre et 
donc d’augmenter sa densité [Serpe 1996]. L’eau induirait un effet similaire dans la cellulose 
et dans l’acide sulfurique par l’établissement de liaisons hydrogène avec les groupements 
polaires de ces composés [McCrum 1967, Le Huy 1994]. Contrairement à de nombreux 
polymères, l’absorption d’eau par le Polyamide 6I/T diminue sa perméabilité à l’oxygène 
[Avakian 1991]. Ce phénomène a pu être directement relié à la mobilité des séquences 
méthylène en comparaison avec les sites amides ou les cycles aromatiques. La réduction de 
l’espace inter-chaînes sous l’effet de molécules d’eau expliquerait ici la diminution de la 
perméabilité à l’oxygène. Plus récemment, une étude comparative de l’effet des molécules 
d’eau sur les propriétés mécaniques de plusieurs polymères à caractère hydrophile variable 
fait état d’une diminution de 10% du coefficient d’expansion thermique du Polyamide 12 à 
l’état hydraté et montre que le volume libre diminue [Baschek 1999]. 
Ainsi, le volume accessible entre les séquences paraffines diminuerait sous l’effet de l’eau 
[Prevorsek 1971], entraînant un confinement et par conséquent une liberté de mouvement 
réduite à l’échelle locale [Laredo 1997]. Varlet et al. avaient interprété l’effet de l’eau sur le 
mode γ comme un effet stérique supplémentaire sur les mouvements des -CH2- [Varlet 
1990]. Dans cette situation, le système étant à l’équilibre thermique, les séquences 
méthylène ne peuvent dissiper leur énergie qu’en augmentant la fréquence de leurs 
mouvements microbrowniens. Le terme de confinement employé par Page et al. pour 
désigner les macromolécules pénétrant des nanoparticules de montmorillonite avait 
également été associé à une augmentation de leur mobilité [Page 2006]. Ce raisonnement 
avait été tenu par Starkweather et Woodward et al. vers 1960 en parlant d’une 
augmentation de l’ordre des unités méthylène par les molécules d’eau. La diminution de 
l’entropie d’activation avec l’eau mise en évidence dans ce travail va dans ce sens. Tous ces 
éléments permettraient d’apporter une réponse quant à l’influence de l’hydratation sur le 
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comportement du mode de relaxation γ des matériaux polyamides [Starkweather 1959, 
Woodward 1960].  
Concernant l’évolution de l’amplitude du mode γ, Neagu et al. ont suivi l’hypothèse formulée 
par Starkweather et al. selon laquelle ce mode serait détecté en analyse diélectrique par 
l’intermédiaire des mouvements de sites amides non liés à des molécules d’eau 
[Starkweather 1981, Ong 1986, Neagu 2000]. Leur raisonnement se base sur la diminution 
de l’amplitude du pic de relaxation γ lorsque le taux d’hydratation du polyamide augmente. 
On pourrait également ajouter que, sur la base du raisonnement qui vient d’être exposé au 
paragraphe précédent, la portée des mouvements de séquences méthylène est réduite de 
part la densification du matériau sous l’effet de l’eau absorbée [Varlet 1990]. Ainsi, 
l’influence des mouvements de type γ sur la mobilité des sites amides voisins s’atténuerait 
avec la teneur en eau du PA11/10,T. 
 
Mode β  
 D’après les résultats CTS, le mode de relaxation β voit sa position en température 
diminuer et son intensité augmenter lorsque le taux d’hydratation du PA11/10,T croît. En 
SDD, la diminution de l’énergie d’activation et des temps de relaxation à basses fréquences 
avec le taux d’hydratation confirment l’évolution de la position en température du pic CTS. 
L’amplitude de la relaxation Δεβ mesurée en SDD passe de 0,35 à 0,55 depuis l’état ambiant 
à l’état hydraté, appuyant cette fois l’évolution de la hauteur de ce même pic déterminée en 
CTS. Les résultats entre les deux techniques sont donc totalement en accord, et en parfaite 
corrélation avec l’ensemble des travaux menés depuis de nombreuses années sur les 
matériaux polyamides [McCrum 1967, Starkweather 1981, Avakian 1991, Ning 1991, 
Pathmanathan 1992, Frank 1996, Laredo 1997]. Certains auteurs ont montré que l’influence 
de l’eau sur les unités cinétiques β est davantage marquée aux faibles taux d’hydratation et 
qu’au-delà d’une valeur seuil, les paramètres caractéristiques des pics de pertes n’évoluent 
plus de façon significative [Kolarik 1967, Starkweather 1981, Frank 1996, Laredo 1997, 
Baschek 1999]. C’est ce qui a été vu par SDD sur le PA11/10,T où l’énergie d’activation du 
mode β est identique aux états hydraté et ambiant et augmente subitement à l’état 
déshydraté. Ceci peut être corrélé avec les résultats de la Figure III.23 où la position en 
température du pic de dépolarisation β varie peu aux premiers stades de la déshydratation, 
puis plus rapidement. Le mode β enregistré par CTS et SDD sur le PA11/10,T semble donc 
avoir la même origine moléculaire que celle des modes β des polyamides étudiés jusqu’alors. 
Néanmoins, l’attribution d’une origine moléculaire claire et définitive demeure controversée. 
De nombreuses propositions ont été formulées par le passé. L’examen de ces hypothèses est 
riche d’enseignement pour essayer de dégager une interprétation moléculaire plausible. 
La diminution de l’amplitude du pic de pertes β avec la déshydratation des polyamides 
atteste de la participation des molécules d’eau dans ce phénomène de relaxation. Par 
déshydratation poussée, de nombreuses équipes n’ont pu faire disparaître le mode β. Il a 
alors été interprété en considérant les mouvements dipolaires des fonctions terminales –NH2 
et –COOH des chaînes qui, sous l’effet d’une température de déshydratation élevée, 
réduisent leur nombre par condensation et par conséquent la hauteur du pic β [McCrum 
1967]. Mais ceci est contradictoire avec le caractère réversible du phénomène : lorsque le 
polymère est soumis à des conditions où il peut réabsorber de l’eau sans pour autant 
régénérer ses fonctions terminales par hydrolyse, le mode β retrouve son amplitude de 
relaxation initiale [McCrum 1967, Varlet 1990]. 
A la même époque, Woodward et al. ont proposé que le mode de relaxation β puisse être 
associé à des mouvements de rotation de groupements amides libres, c'est-à-dire non liés 
par liaison hydrogène [Woodward 1957]. Or, la proportion de liaisons hydrogène non 
formées mesurée par analyse IR est inférieure à 1% à température ambiante pour les 
polyamides aliphatiques semi-cristallins [McCrum 1967, Bessler 1969, Skrovanek 1986, Serpe 
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1996]. L’enregistrement du mode β pour l’ensemble des matériaux polyamides quel que soit 
leur état d’hydratation, à l’exception du Polyamide 6, 66 et 12 pour lesquels une 
déshydratation totale entraîne sa disparition [Woodward 1960, McCrum 1967, Varlet 1990, 
Pathmanathan 1992], montre que des sites amide non liés par liaison hydrogène ne peuvent 
être à l’origine de ce mode. 
Illers puis Curtis, en 1960 et 1961, avaient interprété le mode de relaxation β comme étant 
le reflet de mouvements d’entités complexes formées entre les sites amide et les molécules 
d’eau absorbées par les polyamides [McCrum 1967]. L’observation du mode β, même à l’état 
déshydraté pour la majorité des polyamides, infirmerait cette hypothèse. Cette contradiction 
rapportée plus récemment par Neagu et al. sur le Polyamide 11, permet à ces auteurs de 
supposer que le polyamide contiendrait même à l’état déshydraté une infime quantité d’eau 
qui suffiraient à donner naissance au mode β [Neagu 2000].  
En 1967, Kolarik et al. ont étudié l’influence de l’eau et d’autres molécules polaires 
absorbables sur la position en température du mode β du Polyamide 6 [Kolarik 1967]. Ceci 
leur a permis de proposer que la présence de chaînes polyamide de bas poids moléculaire 
puisse influencer la dynamique de relaxation des sites amides. 
 
Actuellement, l’hypothèse retenue est celle associant le mode β à la relaxation d’entités 
dipolaires complexes formées entre les fonctions amide et les molécules d’eau absorbées 
[Pathmanathan 1992, Franck 1996, Murata 1996, Laredo 1997, Neagu 2000]. 
L’augmentation de l’amplitude de la relaxation avec la teneur en eau peut être expliquée, 
non seulement par une augmentation du nombre d’entités de type β, mais également par 
l’augmentation du moment dipolaire des complexes amide-eau [Laredo 1997]. 
Quant à la diminution modérée des temps de relaxation relevée en SDD ou de la position en 
température du pic de dépolarisation en CTS, il est intéressant de considérer le phénomène 
de densification du réseau en présence d’eau. Kolarik et al., Starkweather, puis Leung et al. 
stipulent que les molécules d’eau participent à la formation d’un réseau plus rigide à T<Tg 
[Kolarik 1967, Starkweather 1981b, Leung 1984]. Ainsi, une rigidification par diminution du 
nombre du degré de liberté des sites amides aurait lieu en présence d’eau [Demont 1994], 
entraînant une réduction de l’amplitude de leurs mouvements et, par principe de 
conservation de l’énergie thermique du système, une augmentation de leur fréquence 
d’oscillation. La chute brutale de l’entropie d’activation ΔSβ, passant de 350 à 90 J.mol-1.K-1 
de l’état déshydraté aux états ambiant et hydraté, montre que les molécules d’eau en 
interagissant avec les sites amides permettent un réarrangement des macromolécules pour 
atteindre un état du système plus ordonné dans lequel les mouvements les sites amides sont 
plus localisés [Starkweather 1981, Neagu 2000]. 
 
Mode α1 et α2 
L’influence du taux d’hydratation du PA11/10,T sur les modes de relaxation 
principaux n’a pas été possible par les mesures diélectriques. En effet, en CTS 
l’enregistrement du mode haute température nécessite une étape de polarisation d’un film 
mince à des températures supérieures à 100°C dans une atmosphère sèche d’hélium. Ces 
conditions expérimentales ne permettent pas de maintenir un état d’hydratation élevée et 
stable du polyamide à haute température. Laredo et al. avaient également montré que la 
teneur en eau d’échantillons placés entre deux électrodes métalliques et balayés par un flux 
d’azote sec évolue largement lorsque la température croit [Laredo 2003]. 
Dans la littérature, les auteurs étudiant l’influence du taux d’hydratation sur les propriétés 
diélectriques des matériaux polyamides ne peuvent établir une correspondance exacte entre 
les résultats présentés et un état d’hydratation donné à haute température. Seuls les taux 
d’hydratation pour les modes basse température peuvent être contrôlés. En effet, dès lors 
que la température devient suffisante, l’équilibre avec l’environnement extérieur conduit à 
une désorption inéluctable des molécules d’eau et donc une modification des propriétés 
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macroscopiques des matériaux étudiés. Dans le cas du PA11/10,T, les modes α1 et α2 sont 
enregistrés à des températures trop élevées pour pouvoir être associés à un taux 
d’hydratation donné. Les mesures réalisées aux états ambiant et déshydraté montrent que 
les temps de relaxations sont identiques pour les deux modes attestant d’une déshydratation 
progressive et poussée de l’échantillon « ambiant » l’amenant à un état déshydraté. 
 
Néanmoins, sur la base des résultats obtenus dans la littérature sur la détermination des 
propriétés diélectriques et mécaniques des matériaux polyamides, il apparaît clairement que 
l’eau agit comme un agent plastifiant du mode de relaxation α. La diminution de la 
température du pic α du Polyamide 12 avait été interprétée comme une augmentation de la 
probabilité de disruption des liaisons hydrogènes [Varlet 1990]. Pour établir une corrélation 
avec ce qui a été présenté aux paragraphes précédents sur les modes de relaxation sous-
vitreux, il est intéressant de considérer le volume libre en fonction du taux d’hydratation des 
polyamides. Selon Laredo et al., le calcul du coefficient d’expansion α du Polyamide 6 à 
partir de l’ajustement des temps de relaxation du mode principal par l’équation VTF montre 
que la fraction de volume libre augmente avec la teneur en eau du polymère. Elle jouerait 
ainsi un rôle d’agent plastifiant, de « spacer » [Baschek 1999]. Les chaînes s’écarteraient 
sous l’effet de l’eau permettant d’augmenter le volume libre et par conséquent de diminuer 
l’énergie thermique à fournir au matériau pour initier des mouvements coopératifs de grande 
ampleur dans la phase amorphe [Laredo 1997]. Ils semblent contredire les résultats 
proposés par Pathmanathan et al. qui stipulaient une densification des chaînes 
macromoléculaires de polyamides pour expliquer l’augmentation de sa densité de l’état 
déshydraté à l’état hydraté [Pathmanathan 1992]. Il est important de noter que les premiers 
calculent le volume libre à partir de mesures réalisées à T>Tg alors que les seconds 
l’estiment à température ambiante. Ces résultats seront à rapprocher des mesures en 
Spectroscopie Mécanique Dynamique suivantes qui permettront de lever le doute sur ces 
apparentes contradictions. Néanmoins, il est intéressent de noter que McCrum avait retenu 
l’hypothèse d’un phénomène de « packing » des chaînes sous l’effet de l’eau et expliqué que 
la diminution en température du pic α pouvait être due à la diminution des forces de 
cohésion inter-chaînes [McCrum 1967]. Il propose également que, dans le cas des 
polyamides, le concept de volume libre ne puisse pas être adapté pour expliquer leur 
transition vitreuse puisque celle-ci devrait être décalée vers les hautes températures si leur 
densité augmente en présence d’eau.  
 
III.3. Influence des nanoparticules d’HAp  
 
Mode γ 
 En CTS, la température et l’intensité du pic de dépolarisation γ des nanocomposites 
hydratés sont d’abord stables puis augmentent pour des taux en nanoparticules d’HAp 
supérieurs ou égal à 30% en masse. Cette évolution est en accord avec l’augmentation 
spontanée de son énergie d’activation obtenue par SDD au-delà de cette valeur seuil. Ce 
phénomène n’est pas lié à une modification de la mobilité des séquences méthylène mais à 
l’apparition d’une relaxation dipolaire qui peut être attribuée aux nanoparticules d’HAp dans 
la même gamme de température et de fréquence que le mode γ. Comme attendu, les 
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Mode β 
L’évolution du mode β par CTS en fonction du taux de nanoparticules est masquée 
par l’émergence d’un nouveau mode de relaxation vers 0°C associé à la transition de phase 
monoclinique/hexagonale de l’HAp. Par SDD, la mobilité des complexes amides/eau n’est pas 
significativement modifiée. Les deux techniques diélectriques montrent que la mobilité des 
sites amides responsables de l’enregistrement du mode β n’est pas modifiée par les 
nanoparticules d’HAp. 
Il a été démontré par ailleurs que les interactions entre les nanoparticules d’HAp et le 
PA11/10,T ne s’établissaient que par l’intermédiaire des séquences rigides intercristallines, 
les séquences flexibles à l’intérieur des cristallites n’étant pas « géographiquement » 
accessibles par les nanoparticules. 
Ces éléments confortent l’association des modes de relaxation β et α1 faite sur la Figure 
III.41 et permettrait de relier le mode β aux sites amides de la phase flexible intracristalline.  
 
Modes α1 et α2 
Il a été montré par SDD que ce sont les séquences rigides, riches en cycles 
aromatiques, qui interagissent avec les nanoparticules d’HAp. L’encombrement stérique créé 
par les cycles aromatiques et la rigidité intrinsèque des séquences associées au mode α2 ne 
semblent donc pas constituer un obstacle à l’établissement de liaisons hydrogène entre les 
deux phases. 
Le modèle structural décrit plus haut prenant en compte la localisation des deux phases 
amorphes au sein de la matrice semi-cristalline permet d’expliquer cette affinité. En effet, les 
séquences rigides étant situées à l’extérieur des superstructures cristallines, elles sont 
exposées aux nanoparticules et donc capables d’interagir avec elles. Au contraire, les 
séquences flexibles emprisonnées entre les lamelles cristallines sont protégées, écrantées et 
sont dans l’impossibilité de s’associer avec l’HAp.  
Ce modèle est soutenu par l’évolution des amplitudes de relaxation des modes α1 et α2 
lorsque la quantité en nanoparticules devient suffisante pour bloquer les processus de 
cristallisation des séquences rigides. L’amplitude de relaxation du mode α2 est alors 
multipliée par 2 alors que celle du mode α1 n’est pas modifiée. Ceci montre que la quantité 
de phase amorphe de type α1 est constante, maximale quel que soit le taux de renforts alors 
que celle de la phase α2 augmente brutalement au-delà de 20% en masse en HAp. Ces 
résultats accréditent le modèle qui a été présenté. 
 
L’analyse de la structure fine du thermogramme CTS haute température du nanocomposite 
chargé à 10% en HAp à l’état déshydraté a été réalisé par la méthode des polarisations 
fractionnées. Cette étude montre que le temps et la température de compensation évoluent 
faiblement par rapport au polyamide pur. De la matrice pure au nanocomposite chargé à 
10% en masse, τC passe de 0,9 à 0,7s et TC de 109 à 111°C. Compte tenu de l’évolution de 
la structure physique de la matrice polymère sous l’influence des nanoparticules et de 
l’existence de deux réponses diélectriques distinctes en fonction du taux de charges, il est 
intéressant d’établir une étude systématique de la structure fine de l’ensemble des 
thermogrammes complexes haute température des nanocomposites. La comparaison des 
paramètres de compensation permettrait de mettre en évidence l’influence du taux en 
nanoparticules d’HAp sur la dynamique de chaînes au passage de la transition vitreuse de la 
matrice. Il s’est avéré utile de s’appuyer sur les travaux de Delbreilh concernant la possibilité 
de décomposer de façon analytique des thermogrammes complexes obtenus par des 
techniques thermo-stimulées [Delbreilh 2004].  
L’évolution du temps de relaxation pour un thermogramme élémentaire est décrit par la 
relation II.48. Cette équation a déjà été utilisée pour déterminer les temps de relaxation de 
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thermogrammes complexes [Sellarès 2001, Saiter 2003]. Dans le cas de la relaxation 
principale α, une fonction de relaxation de type Kolrausch-Williams-Watt semble plus 
appropriée [Alvarez 1991, Alegria 2000, Williams 1970]. La dépendance en température du 



























 Équation III.1 
 
avec P0 la polarisation initiale de l’échantillon avant la relaxation, P(T) l’évolution de la 
polarisation donnée par l’équation II.45, et βkww un paramètre de non linéarité tel que 
0<βkww<1.  
L’implémentation de cette méthode permet de déterminer l’évolution du temps de relaxation 
τKWW en fonction de l’inverse de la température. Une régression linéaire en chaque point de 
la courbe obtenue permet de déduire l’évolution en température des paramètres d’activation 
apparents (enthalpie d’activation apparente ΔHapp, et entropie d’activation apparente ΔSapp).  
Avant de pouvoir utiliser cette méthode, il a été nécessaire de déterminer le paramètre β de 
l’Equation III.1. Pour cela, a été utilisée la relation III.2 proposée par Boese et al. [Boese 
1989, Boese 1990] :  
 
βKWW(T) ≅ αHN(T)βHN(T) Équation III.2 
 
avec αHN(T) et βHN(T) les paramètres Havriliak-Negami tirés de l’ajustement des évolutions 
des parties réelle et imaginaire de ε*(ω) en fonction de la température par l’Equation II.24. 
Il faut rappeler que le mode haute température CTS résulte de la superposition de deux 
modes correspondant à des processus de relaxation associés à deux phases distinctes. Le 
problème qui se pose est de savoir quels paramètres αHN(T) et βHN(T) choisir pour le calcul 
de βKWW(T) : ceux du mode α1 ou du mode α2 ? Les paramètres βKWW (T) pour les modes α1 
et α2 du PA11/10,T déshydraté évoluent de façon linéaire avec la température. Les équations 
des droites correspondantes sont reportées sur la Figure III.42. 

















Figure III.42. Évolution du paramètre βKWW pour les modes α1 et α2 du PA11/10,T 
déshydraté 
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L’évolution du temps de relaxation macroscopique τKWW obtenue à partir de l’Équation III.1 
pour les deux séries de valeurs en βKWW(T) est représentée sur la Figure III.43. Pour 
comprendre comment le paramètre βKWW influence le temps de relaxation macroscopique 



































Figure III.43. Évolution des temps de relaxation macroscopique τKWW pour différentes valeurs 
du paramètre βKWW 
 
Le calcul des paramètres d’activation apparents est réalisé entre 80 et 100°C. L’évolution de 
l’entropie d’activation en fonction de l’enthalpie d’activation calculées à partir des paramètres 
βKWW(T) des modes  αl et αu et celles obtenues par la technique expérimentale des 
polarisations fractionnées est présentée sur la Figure III.44. 
























Figure III.44. Évolutions de l’entropie d’activation obtenue de façon expérimentale et 
analytique pour le PA11/10,T déshydraté 
 
La superposition des évolutions de ΔSapp en fonction de ΔHapp sur la Figure III.44 montre que 
les valeurs de βKWW(T) du mode α2 semblent corréler de façon plus satisfaisante avec les 
données expérimentales. En effet, alors que la gamme en enthalpie d’activation obtenue 
analytiquement à partir des données SDD du mode α1 est largement supérieure à celle 
balayée par la technique des polarisations fractionnées, celle obtenue analytiquement à 
partir du mode α2 est exactement au centre du domaine expérimental. Les valeurs de 
l’entropie d’activation vont également dans ce sens. Il semblerait donc que la présence de la 
composante α1 dans le signal enregistré par CTS soit faible voire négligeable. Ceci est 
appuyé par le rapport des amplitudes de relaxation mesurées par SDD dans cette gamme de 
température qui montre que l’intensité de dépolarisation du processus α2 serait huit fois plus 
importante que celle du processus α1. Le modèle structural proposé précédemment 
confirmerait ces résultats, la sollicitation des segments de chaînes dans la phase amorphe 
intracristalline étant naturellement plus difficile. 
D’autre part, la Figure III.44 montre que la décomposition analytique pour les deux séries de 
valeurs de βKWW(T) associées aux modes de relaxation α1 et α2 permet de retrouver le 
phénomène de compensation associée à la manifestation diélectrique de la transition 
vitreuse du PA11/10,T mis en évidence expérimentalement. Les paramètres de 
compensation sont reportés dans le Tableau III.5. 
 
 Tc (°C) τc (s) 
Polarisations fractionnées 109±2 0,9±0,2 
Décomposition analytique 
avec α1 88,1±0,5 (1,2±0,4)*10
4 
Décomposition analytique 
avec α2 87,1±0,5 505±54 
Tableau III.5. Valeurs des paramètres de compensation suivant la méthode expérimentale 
ou analytique 
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Les valeurs analytiques de la température de compensation TC sont identiques quelles que 
soient les données SDD des modes α1 et α2. βKWW(T) ne semble pas influencer ce paramètre. 
Elles sont néanmoins 20°C en dessous de la valeur obtenue expérimentalement. 
Quant au paramètre τC, le Tableau III.5 semble indiquer une préférence pour les données 
SDD du mode α2 pour rendre compte au mieux des résultats expérimentaux. Une différence 
de deux ordres de grandeur par rapport aux données expérimentales est tout de même à 
noter avec le mode α2, différence portée à quatre ordres de grandeur avec le mode α1. 
Les paramètres de compensation pour le nanocomposite chargé à 10% en HAp valent 
TC=85°C et τC=605s, soit respectivement 26°C en dessous et deux décades au dessus des 
valeurs expérimentales. L’écart constant entre les paramètres de compensation analytique et 
expérimentaux pour la matrice pure et le nanocomposite chargé à 10% en HAp montre que 
cette technique est applicable aux systèmes hétérogènes.  
Pour la suite, ce seront donc les données SDD du mode α2 qui seront prises en compte pour 
effectuer la décomposition analytique des thermogrammes CTS complexes du pic « double » 
haute température pour l’ensemble des réponses diélectriques des nanocomposites. Les 
résultats obtenus sont présentés sur la Figure III.45. 





























Figure III.45. Évolution de la température et du temps de compensation du mode haute 
température des nanocomposites déshydratés 
 
On constate une augmentation brusque des deux paramètres de compensation entre 10 et 
20% en masse d’HAp. Ceci rejoint la remarque faite précédemment sur la Figure III.27 où le 
pic de dépolarisation se décale subitement de 5°C vers les hautes températures lorsque le 
taux critique de 10% en masse en nanoparticules est dépassé. Les mesures en ACD avaient 
fait apparaître une diminution du taux de cristallinité à partir de 10%. L’augmentation 
parallèle de TC et τC, traduisant une rigidification du réseau macromoléculaire, ne peut donc 
être interprétée qu’en considérant la formation de liaisons hydrogène supplémentaires entre 
l’HAp et la phase amorphe rigide du PA11/10,T.    
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Selon la classification d’Angell sur les verres, le PA11/10,T est un matériau cinétiquement 
« fort » [Angell 1984]. Le paramètre introduit pour connaître la caractère « fragile » ou 
















Dans notre cas, la valeur de m calculée à partir de l’évolution des temps de relaxation du 
mode α2 dans le PA11/10,T pur déshydraté est égale à 55. C’est une valeur proche de la 
limite basse accessible par m : mmin=16 pour les matériaux dont les temps de relaxation 
associés à la transition vitreuse au dessus de Tg obéissent à une loi de type Arrhenius. Le 
PA11/10,T est donc un matériau cinétiquement fort, associé à un réseau macromoléculaire 
rigide. 
Il a été montré que seul le mode α2 était impliqué dans l’établissement des interactions entre 
les phases organique et inorganique des nanocomposites. L’évolution de l’indice de fragilité 
m pour ce processus est présentée sur la Figure III.46. 










Figure III.46. Évolution de l’indice de fragilité m en fonction du taux en HAp pour les 
nanocomposites à l’état déshydraté 
 
L’indice de fragilité augmente pour des taux en HAp compris entre 0 et 20% en masse puis 
se stabilise. Ce comportement montre que la matrice du PA11/10,T se « fragilise » d’un point 
de vue cinétique, autrement dit la loi de comportement de la matrice des nanocomposites 
tend de plus en plus vers une loi de type VTF ou encore, les séquences riches en cycles 
aromatiques voient, en présence de nHAp, leur caractère liquide s’intensifier. L’augmentation 
de m entre 0 et 10% en masse en HAp pourrait être interprétée en considérant les 
nanoparticules comme des agents plastifiants avec une substitution des liaisons hydrogène 
directes entre macromolécules par des liaisons hydrogène plus faibles entre la surface de 
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l’HAp et les séquences rigides. Au-delà, la disparition de la phase cristalline expliquerait le 
brusque saut en m. 
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C. Comportement mécanique 
 Les mesures réalisées en ACD avaient révélé un effondrement de la structure 
cristalline de la matrice lorsque le taux seuil de 20% en HAp était atteint. La préservation 
des cristallites dans la matrice polymère assurant le maintien de la température de transition 
vitreuse à son niveau le plus élevé, il a été décidé de ne pas élaborer de nanocomposites 
chargés à plus de 20% en masse pour la série de tests en sollicitation mécanique. 
 
I. Flexion statique 
 
 Des éprouvettes ont été testées en flexion 3 points à vitesse de déformation 
constante, 10mm/min. L’évolution de la contrainte mesurée en fonction de la déformation 
imposée est reportée sur la Figure III.47 pour le PA11/10,T pur et l’ensemble des 



















Figure III.47. Courbes contrainte-déformation des nanocomposites chargés entre 0 et 20% 
en masse en HAp et hydratés aux conditions ambiantes 
 
Contrairement aux nanocomposites admettant un comportement fragile, le polyamide non 
chargé a une très grande résilience. En effet, aucune éprouvette en PA11/10,T non chargé 
n’a pu être cassée lors des essais en flexion. La résistance à la traction vaut alors 88,5 MPa 
pour une déformation de 7,2%. Ce changement de comportement est sans équivoque lié à 
la tendance des nanoparticules à former des zones à densité variable. Cette discontinuité des 
renforts serait à l’origine de phénomènes de concentration de contraintes favorisant la 
création et la propagation de microfissures. La coalescence de ces fissures aboutirait à la 
ruine des nanocomposites. Il est important de noter que la résistance à la rupture est de 
l’ordre de 50MPa, valeur comparable à celles de ciments acryliques à base PMMA 
actuellement sur le marché. Les remarquables propriétés d’absorption du PA11/10,T 
contrebalancent la chute de résilience par l’ajout de nanoparticules. 
Le module mécanique en flexion augmente progressivement avec la teneur en HAp. Il passe 
de 1843 ± 45 à 2638 ± 41 MPa entre le polyamide pur et la matrice chargé à 20%, soit une 
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augmentation de 43%. L’effet composite joué par les renforts est clairement mis en 
évidence. 
 
L’hydratation des éprouvettes en PA11/10,T pur a pour effet une augmentation significative 
du module de 1,84 à 1,96GPa à température ambiante. Ce résultat peut être relié à ceux de 
la bibliographie utilisés pour expliquer l’évolution des modes de relaxation γ et β sous l’effet 
de l’eau par les techniques diélectriques. L’eau, en interagissant avec les sites amides, 
favoriserait le réarrangement concerté des macromolécules en diminuant les forces 
d’interaction interchaînes aboutissant à un réseau amorphe plus compact et par conséquent 
plus rigide. Ce même raisonnement pourrait expliquer l’augmentation du module mécanique 
mis en évidence par les mesures mécaniques en flexion 3 points. 
 
Les modules obtenus ne dépassent pas 3GPa. En flexion, l’os cortical admet un module 
mécanique de l’ordre de 10GPa. Il existe par conséquent une différence importante entre les 
deux systèmes. Néanmoins, le nanocomposite à base PA11/10,T chargé à 20% en masse en 
HAp pourrait satisfaire dans certaines applications où l’implant est en contact avec de l’os 
spongieux. Par exemple, dans l’indication de pose de cages intersomatiques pour retrouver 
un espace intervertébral normal, les implants sont en contact direct avec l’os trabéculaire des 
vertèbres. Dans ce cas, l’adaptation d’impédance mécanique serait parfaite et permettrait 
d’éviter les phénomènes de déviation des contraintes mécaniques physiologiques par 
l’implant, de solliciter en continu la matière ostéoconductrice au cœur des cages et favoriser 
ainsi la croissance osseuse et la fusion rapide des vertèbres. 
 
II. Relaxation dynamique 
 
 Par opposition aux résultats présentés au paragraphe précédent, les techniques 
d’Analyse Mécanique Dynamique (AMD) ou de Spectroscopie Mécanique Dynamique (SMD) 
permettent de solliciter les éprouvettes à faibles déformations, de façon non destructive, en 
milieu hydraté et contrôlé en température. 
 
 II.1. PA11/10,T 
 
II.1.1. Influence du taux d’hydratation 
 
 Des éprouvettes de PA11/10,T pur à trois taux d’hydratation différents ont été testés 
par AMD sur la gamme de température -140/150°C à une vitesse de 1°C/min, un taux de 
déformation de 0,1% et une fréquence angulaire de 1 rad/s. L’évolution de la partie réelle du 
module complexe G* et des pertes mécaniques tanδ est présentée sur la Figure III.48. 
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Figure III.48. Évolution du module de conservation G’ et des pertes mécaniques tanδ pour le 
PA11/10,T pur à différents taux d’hydratation 
 
Trois modes de relaxation sont enregistrés sur la gamme de température explorée. Il s’agit 
des modes γ, β et α apparaissant respectivement vers -150, -80 et 67°C à l’état hydraté. 
L’origine moléculaire des modes γ et β est sans équivoque et commune avec celle décrite par 
analyse diélectrique. Garcia et al. avaient assigné l’origine du mode γ à la partie flexible de 
l’unité de répétition de poly(etheramide) semi-aromatiques [Garcia 1997]. Le mode α est ici 
associé à la manifestation mécanique de la transition vitreuse du PA11/10,T. Plusieurs 
remarques peuvent être formulées au vu de ces trois thermogrammes : 
- l’évolution de la position en température et de l’intensité des deux pics de pertes 
sous-vitreux est identique à celle révélée par les techniques diélectriques, 
- contrairement aux thermogrammes obtenus par mesures diélectriques, l’intensité du 
mode γ est équivalente voire supérieure à celles du mode β. Alors que les mesures 
mécaniques sont sensibles au volume moléculaire déplacé, les mesures diélectriques 
sont sensibles à la polarité des entités relaxantes. Ainsi, l'amplitude de la relaxation 
mécanique des groupements méthylènes est plus importante que la relaxation 
diélectrique associée. Beaume et al. avaient également constaté que la diminution du 
module G’ induit par la relaxation β était plus faible que celle induit par la relaxation γ 
[Beaume 2000b],  
- le module G’ sur le plateau vitreux du PA11/10,T « hydraté » ou « ambiant » est 
supérieur au module du polymère à l’état déshydraté. Ce résultat rejoint celui obtenu 
en flexion statique, et appuie ceux de Baschek et al. sur l’effet renforçant des 
molécules d’eau à l’état vitreux des polymères [Baschek 1999], 
- sur le plateau caoutchoutique, le module n’est plus influencé par la présence des 
molécules d’eau, 
- le mode résultant α est plastifié par les molécules d’eau. 
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Les composantes α1 et α2 ne sont pas résolues. La fréquence de sollicitation mécanique 
étant de 0,16 Hz, l’analyse diélectrique en SDD montre que les deux composantes se 
superposent dans cette gamme des faibles fréquences.  
Après 7 mois d’immersion dans de l’eau distillée à température ambiante, la réponse 
mécanique dynamique du PA11/10,T a évolué (Figure III.49). Deux composantes distinctes 
en tanδ sont alors mises en évidence, l’une ayant pour maximum 53°C, l’autre vers 75°C. On 
assiste à un découplage de la réponse haute température du PA11/10,T lors de son 
vieillissement en milieu humide. L’augmentation de la fréquence de sollicitation mécanique à 
16 Hz permet de mettre en évidence le décalage des deux pics vers les hautes températures 





















Figure III.49. Évolution de tan δ pour le PA11/10,T hydraté à 15 jours et 7 mois et  sollicité 
aux fréquences angulaires de 0,16 et 16 Hz 
 
Le décalage entre les deux pics de pertes passe d’environ 20 à 30°C lorsque la fréquence de 
sollicitation mécanique augmente de 0,16 à 16Hz. On retrouve le phénomène de séparation 
des modes α1 et α2 en SDD lorsque la fréquence augmente. De plus, le mode haute 
température est plus sensible à l’évolution de la fréquence de sollicitation comme dans le cas 
du mode α2 en SDD. Les deux processus de relaxation mécaniques sont donc les 
manifestations mécaniques dynamiques des transitions vitreuses des phases associées aux 
modes α1 et α2 observées par analyse diélectrique. 
 
Les propriétés mécaniques dynamiques du PA11/10,T doivent être comparées à celles de l’os 
cortical humain hydraté et à 37°C. Elles sont présentées sur la Figure III.50. 
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Figure III.50. Évolution du module conservatif G’ et des pertes mécaniques d’un échantillon 
d’os cortical humain hydraté à 37°C en mode de torsion rectangulaire 
 
Le module de conservation G’ de l’os cortical fémoral humain hydraté et à 37°C en mode de 
torsion rectangulaire est de l’ordre de 3,5 GPa à 1 rad.s-1. Les pertes mécaniques sont de 
l’ordre de 10-2 sur la gamme des fréquences physiologiques. Ce dernier résultat montre que 
le module de pertes G’’ est de l’ordre de la dizaine de MPa. L’os admet par conséquent un 
comportement dissipatif extrêmement marqué puisque son module G’’ est équivalent au 
module de conservation d’un matériau caoutchoutique. Contrairement aux hypothèses 
simplificatrices retenues pour l’implémentation de modèles numériques en orthopédie, l’os 
n’est pas purement élastique, il est bien viscoélastique avec une composante visqueuse 
importante qui revêt un caractère fondamental dans l’absorption d’une partie de l’énergie 
mécanique générée au quotidien et assurant l’intégrité des fonctions du squelette. 
A 35°C, le PA11/10,T admet un module imaginaire G’’ compris entre 10 et 40MPa, c'est-à-
dire du même ordre de grandeur que l’os cortical. Ses propriétés d’absorption sont donc 
similaires, Il est néanmoins évident que le PA11/10,T doit être renforcé. Il faut noter que le 
module de l’os cortical constitue la limite supérieure des propriétés mécaniques à atteindre 
dans le domaine de l’orthopédie et que l’utilisation de prothèses possédant des propriétés 
mécaniques plus faibles, proches de celles de l’os spongieux par exemple (G’ de l’ordre de 
0,5 à 1GPa), suffisent pour certaines applications. 
 
L’effet renforçant joué par les molécules d’eau en dessous de Tg avait déjà été mis en 
évidence et peut être lié à la densification du réseau amorphe [Starkweather 1980, 
Prevorsek 1971, Woodward 1960, Ikeda 1980]. Le phénomène de renfort sur le plateau 
vitreux est avantageux pour des applications en orthopédie, où le produit se trouve dans un 
environnement hydraté. Une contradiction est soulevée par cette étude : l’eau joue un rôle 
renforçant en dessous de Tg mais plastifie le mode de relaxation principal α. Elle 
contribuerait ainsi à créer un réseau plus rigide à basse température et un réseau plus lâche 
à haute température. Ceci avait été évoqué par McCrum expliquant que la diminution des 
forces cohésives inter chaînes en présence d’eau expliquerait le décalage de la température 
Tα vers les basses températures [McCrum 1967]. Cette diminution des forces interchaînes 
pourrait expliquer le comportement à basse température par la possibilité du réseau 
amorphe de se densifier, conférant au système un module mécanique plus élevé à l’état 
hydraté. 
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II.1.2. Dynamique moléculaire locale 
 
Le PA11/10,T a l’état d’hydratation ambiant a été testé en SMD en mode isotherme 
entre -140 et 20°C par pas de 10°C, sur la gamme de fréquence 10-1/10² Hz et pour un taux 
de déformation constant de 0,1%. La carte de relaxation est présentée sur la Figure III.51a. 
L’analyse de ces deux modes permet de déterminer l’évolution des temps de relaxation dans 













































Figure III.51. Carte de relaxation mécanique basse température du PA11/10,T hydraté aux 
conditions ambiantes et évolution des temps de relaxation des modes γ et β mesurés par 
SMD et SDD 
 
On constate une parfaite corrélation des temps de relaxation relevés par SMD et SDD pour le 
mode β. Les énergies d’activation calculées à partir des données SMD et SDD sont 
respectivement de 72 et 67 kJ.mol-1. La mesure de τmax par SMD pour le processus γ est 
difficile. On note à nouveau que l’amplitude du mode γ est identique voire supérieure à celle 
du mode β. Un niveau d’hydratation légèrement plus élevée pour l’échantillon testé 
mécaniquement pourrait expliquer les faibles écarts en temps de relaxation existant entre les 
deux séries de mesures SMD et SDD.  
 
Pour connaître le comportement mécanique du PA11/10,T sur une large gamme en 
fréquence, il est possible d’utiliser le principe de superposition temps/température. Le choix 
de la température de référence pour chaque mode sous-vitreux est fait en considérant le 
spectre sur lequel la variation de module G’ est la plus importante. Les courbes maîtresses 
en G’ et G’’ obtenues pour une température de référence de -140°C sont présentées sur la 
Figure III.52. 
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Figure III.52. Courbes maîtresses en G’ et G’’ pour le mode γ du PA11/10,T à l’état ambiant 
(Tref=-140°C) 
 
L’évolution des parties réelle et imaginaire du module complexe G* sont déterminées sur une 
gamme de fréquence angulaire comprise entre 10-3 et 102 rad.s-1 pour le mode γ à une 
température de -140°C. Les températures inférieures à -140°C étant inaccessibles par 
l’appareil, il est impossible de déterminer la totalité de la courbe maîtresse aux hautes 
fréquences. L’amplitude de la relaxation mécanique γ peut néanmoins être estimée à 1GPa. 
Le tracé du logarithme du facteur de déplacement horizontal aT en fonction de l’inverse de la 
température permet d’estimer l’énergie d’activation du mode de relaxation γ à 45 kJ.mol-1, 
valeur cohérente avec celle déterminée par les techniques diélectriques (36 kJ.mol-1). 
A très basses fréquences, une diminution de G’ associée à une augmentation en G’’ 
caractérise la présence du mode de relaxation β. Pour ce mode, la courbe maîtresse obtenue 
à la température de référence de -80°C est présentée sur la Figure III.53. 
























Figure III.53. Courbes maîtresses en G’ et G’’*pour le mode β du PA11/10,T à l’état ambiant 
(Tref=-80°C) 
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Le pic de pertes en G’’ pour le mode β est symétrique et plus faiblement distribué que le 
mode γ. L’amplitude de la relaxation vaut environ 250 MPa. Il en résulte que l’absorption 
d’énergie mécanique par les complexes amide/eau est plus faible que celle des séquences 
méthyléniques entre les sites amides. Ce résultat rejoint la remarque faite précédemment sur 
l’amplitude relative des pics de pertes en tanδ sur les thermogrammes d’AMD. L’énergie 
d’activation déterminée par le tracé de log(aT)=f(1/T) vaut 73 kJ.mol-1, résultat en parfaite 
corrélation avec ceux déterminés par les techniques diélectriques (67 kJ.mol-1). 
 
II.1.3. Dynamique moléculaire segmentaire 
 
 La carte de relaxation haute température du PA11/10,T initialement hydraté aux 
conditions ambiantes est présentée sur la Figure III.54a. Comparativement aux modes sous-
vitreux, les pertes mécaniques sont environ dix fois plus importantes. Le suivi du maximum 
du pic en G’’ en fonction de la température permet de comparer la cinétique de relaxation 









































Figure III.54. Carte de relaxation mécanique haute température du PA11/10,T hydraté aux 
conditions ambiantes et évolution des temps de relaxation du mode principal α mesurés par 
SMD et SDD  
 
 
Le maximum du pic de pertes mécaniques ne semble pas favoriser l’observation 
préférentielle d’un des deux modes principaux détectés en SDD. Au vu des résultats, il est 
difficile d’attribuer le signal en SMD à la manifestation mécanique d’une des deux transitions 
vitreuses mesurées par SDD. Le temps de relaxation mécanique pourrait être considéré 
comme un temps résultant des deux modes α1 et α2. 
Les courbes maîtresses en G’ et G’’ pour le mode principal ont été tracées pour une 
température de référence de 85°C sur la Figure III.55. 
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Figure III.55. Courbes maîtresses en G’, G’’ et tanδ pour le mode principal du PA11/10,T à 
l’état ambiant (Tref=85°C) 
 
Le signal associé à la relaxation principale du PA11/10,T à l’état ambiant s’étale sur une 
douzaine de décades. Il est par conséquent fortement distribué. Cette largeur pourrait 
trouver son interprétation dans l’existence des deux composantes liées aux deux 
manifestations mécaniques des transitions vitreuses du polymère mises en évidence par 
SDD. Il est intéressent de remarquer que la courbe maîtresse en tanδ présente un pic de 
pertes mécaniques asymétrique ayant un maximum en 1 rad.s-1 et un épaulement à haute 
fréquence vers 102 rad.s-1. Ces valeurs approximatives correspondraient à un spectre SDD 
enregistré vers 100°C et atteste de l’existence de deux sous modes enregistrés par SMD. 
 
II.2. Nanocomposites PA(11/10,T)/nHAp 
 
II.2.1. Analyse Mécanique Dynamique 
 
 L’ensemble des nanocomposites a été testé par AMD à l’état initialement hydraté à 
saturation. Des mesures par ACD sur des échantillons d’éprouvettes de traction ont montré 
que la céramique ne perturbe pas la structure physique de la matrice dans la gamme de taux 
en HAp explorée. L’évolution en G’ et tanδ est présentée sur la Figure III.56 pour les 
nanocomposites chargés jusqu’à 20% en masse en HAp avec une vitesse de rampe de 
1°C/min, une fréquence angulaire de sollicitation de 1 rad.s-1 et une déformation imposée de 
0,1%. 
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Figure III.56. Évolution de G’ et tanδ des nanocomposites chargés entre 0 et 20% en masse 
en HAp et hydratés 
 
En plus des trois modes de relaxation γ, β et α mis en évidence précédemment sur la matrice 
pure, est détecté un nouveau pic de pertes mécaniques vers -10°C qui apparaît dès 
l’introduction de nanoparticules et qui n’évolue plus en fonction du taux en HAp. Il est 
naturellement associé à la présence des nanoparticules et est appelé βHAp. La diminution 
concomitante de l’intensité du pic de pertes β avec l’apparition du pic βHAp appuie l’hypothèse 
selon laquelle une partie des sites amides initialement liés entre eux ou par l’intermédiaire de 
molécules d’eau se retrouve en interaction avec la surface des nanoparticules d’HAp. Cette 
hypothèse est confortée par la conservation de la surface sous la courbe en tanδ pour 
l’ensemble des nanocomposites entre -120 et 20°C. Cette nouvelle population de sites 
amides, qui apparaît à très faible taux en HAp et qui n’a pas été détectée par analyse 
diélectrique, admet une mobilité très réduite par rapport aux sites amides originels. 
L’établissement de liaisons hydrogène fortes entre la surface de la céramique et les sites 
amides est ainsi démontré. 
 
Les modes de relaxations β et α se déplacent vers les basses températures d’environ 5 et 
15°C respectivement et se stabilisent dès 2,5% en masse en HAp. L’évolution du mode β 
peut être interprétée comme une disparition de sa composante haute température liée à 
l’apparition du mode βHAp. Seule la phase amorphe rigide étant en interaction avec les 
nanoparticules, le mode β peut être considéré comme la somme de deux composantes 
(basse et haute température) dont la plus représentative correspond aux sites amides de la 
phase amorphe flexible à basse température et pour laquelle l’introduction de nanoparticules 
n’a aucun effet (diminution de l’aire sous le pic de pertes β d’environ 15% entre la matrice 
pure et les nanocomposites). Cette interprétation rejoint les résultats en SDD où il avait été 
montré que la mobilité des sites amides était le reflet de la mobilité de la phase amorphe 
flexible liquide. Contrairement aux techniques diélectriques où une part importante de la 
réponse de la matrice était masquée par celle de la céramique, les mesures mécaniques 
dynamiques ont permis de mettre en évidence l’effet joué par les nanoparticules sur les 
cinétiques de relaxation à l’échelle locale. 
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Concernant le mode principal α, certains auteurs ont relevé des tendances contraires suivant 
les nanocomposites étudiés. Liu et al. ont montré que la température Tα mesurée par SMD 
diminue pour des nanocomposites de PP chargés en OMLS jusqu’à 3% en masse, et se 
stabilise au-delà [Liu 2001]. Ce phénomène, identique au notre, n’a pas pu être expliqué par 
ces auteurs. Zhang et al. ont constaté que l’ajout de nanoparticules d’argile dans du 
polyamide6/6,6 augmentait Tα par augmentation du taux de cristallinité [Zhang 2006]. Les 
fortes interactions entre les particules et la matrice empêchant les mouvements des chaînes 
macromoléculaires. Yasmin et al. ont montré que pour un composite époxy renforcé par des 
nanoparticules d’argile, la Tg diminuait avec le taux de particules [Yasmin 2006]. Cette baisse 
de la Tg a été attribuée à plusieurs facteurs comme la formation d’agrégats ou d’une 
interphase entre la matrice et les renforts. 
Dans notre cas, le déplacement du pic α vers les basses températures caractérise une 
augmentation de la mobilité des séquences de chaînes. C’est un phénomène de 
plastification. Les nanoparticules joue un rôle identique à celui de l’eau : elles réduisent leurs 
interactions et donc anticipent le développement de mouvements délocalisés. 
 
On relève enfin sur les plateaux vitreux et caoutchoutique une augmentation significative du 
module élastique G’ avec le taux en HAp. A 0°C, il passe de 0,7 à 1,1 GPa (soit +60%), et à 
100°C il augmente de 80 à 150 MPa (soit + 90%). L’effet renforçant des nanoparticules 
d’HAp est donc bien mis en évidence.  
La zone viscoélastique correspondant à la transition vitreuse de la matrice se rapproche de la 
température physiologique du corps humain. Le caractère viscoélastique d’une prothèse est 
avantageux pour l’absorption des déformations mécaniques et des chocs. Mais, l’effet 
renforçant des nanoparticules devient alors moins évident. 
 
II.2.2. Influence combinée du taux d’hydratation et des 
nanoparticules d’HAp 
 
 Les propriétés mécaniques dynamique du nanocomposite chargé à 10% en masse en 
HAp ont été mesurées par AMD à différents états d’hydratation. Les résultats sont présentés 
sur la Figure III.57. 
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Figure III.57. Évolution de G’ et tanδ du nanocomposite chargé à 10% en masse en HAp aux 
différents états d’hydratation 
 
Les évolutions des modes de relaxation γ, β et α du nanocomposite chargé à 10% en masse 
en HAp en fonction du taux d’hydratation sont identiques à celles dans la matrice pure. Il est 
intéressant de remarquer que la position du pic βHAp, caractéristique de la présence des 
nanoparticules, est similaire à celle du mode β. Il est par conséquent plastifié par les 
molécules d’eau. C’est un élément nouveau appuyant l’attribution de l’origine moléculaire de 
ce mode à des mouvements associés à des sites amides en interaction avec les 
nanoparticules. 
Comme précédemment, l’eau déplace le pic de relaxation principal vers les basses 
températures. Mais à 37°C, contrairement à ce qui avait été montré sur le PA11/10,T pur, 
l’eau diminue les propriétés mécaniques du nanocomposite de 35%. Ceci est dû à l’effet 
plastifiant cumulé de l’eau et des nanoparticules sur le processus de relaxation α qui abaisse 
la limite haute du plateau vitreux à la température physiologique. 
Une étude en fréquence permet de lever le doute quant à l’indication de des nanocomposites 
PA(11/10,T)/nHAp pour des applications in vivo. 
 
II.2.3. Spectrométrie Mécanique Dynamique 
 
 L’étude dans le domaine fréquence (SMD) permet de visualiser le phénomène qui 
vient d’être mis en évidence. Pour connaître l’évolution des propriétés mécaniques 
dynamiques des différents nanocomposites à l’état hydraté sur une gamme de fréquence 
étendue, le principe de superposition temps/température a été utilisé autour de la zone de 
transition vitreuse de la matrice des nanocomposites. Pour chacun d’eux, une série de 
spectres isothermes a été enregistrée entre 10 et 90°C par pas de 10°C sur la gamme de 
fréquence angulaire 10-1/102 rad.s-1 et pour une déformation imposée de 0,1%.  Sur la 
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Figure III.58 sont superposées les courbes maîtresses en G’ et tanδ des nanocomposites en 
prenant pour température de référence T=50°C. 
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Figure III.58. Spectres en G’ et tanδ des nanocomposites hydratés chargés entre 0 et 20% 
en masse en HAp (Tref = 50°C) 
 
Les courbes maîtresses en G’ et tanδ des nanocomposites sont sensiblement identiques. Par 
rapport à la matrice pure, le pic en tanδ est décalé vers les hautes fréquences traduisant une 
augmentation de la mobilité des segments de chaînes au passage de la transition vitreuse de 
la matrice en présence d’HAp. Ceci est en parfaite corrélation avec la diminution en 
température du pic de pertes α enregistré par AMD.  
Sur les plateaux vitreux (haute fréquence) et caoutchoutique (faible fréquence), l’effet des 
nanoparticules est visible dès les premiers % d’HAp ajoutés. Néanmoins, dans la gamme des 
fréquences physiologiques, on constate que l’ajout des nanoparticules diminue sensiblement 
le module de conservation G’. L’effet plastifiant des nanoparticules sur le mode principal α 
fait perdre le bénéfice de leur effet renforçant sur les plateaux élastiques. 
Il faut envisager d’utiliser un PA11/10,T possédant une concentration en monomères 
aromatiques plus importante de façon à déplacer suffisamment la température du pic α vers 
les hautes températures et ainsi ne pas perdre le bénéfice de l’effet renforçant des 
nanoparticules en hydratant la matrice. 
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Le phénomène de déviation des contraintes physiologiques appelé encore « stress-
shielding», rencontré avec des implants dont les modules mécaniques sont largement 
supérieurs à ceux des tissus osseux, retarde la guérison des fractures et nuit à la pérennité 
des prothèses à long terme. Le développement de nouveaux matériaux pour la chirurgie 
orthopédique est indispensable pour répondre aux exigences de biocompatibilité mécanique. 
La mise au point d’un nouveau biomatériau alliant biocompatibilité aux sens biologique et 
mécanique s’inscrit dans une logique biomimétique. Des nanocomposites hybrides à base 
polyamide semi-aromatique (PASA), renforcés par des nanoparticules aciculaires 
d’hydroxyapatite (HAp), ont été élaborés. Les polyamides comportent des groupements 
amides identiques aux groupements peptidiques des biopolymères protéiques. Quant à 
l’HAp, c’est l’entité cristalline de base de la phase minérale naturelle de l’os. L’HAp est une 
céramique biocompatible, largement utilisée en orthopédie et en odontologie. La 
biocompatibilité du PASA, nouveau matériau structural jusqu’alors jamais utilisé dans le 
domaine biomédical, a été vérifiée et validée.  
 
Une attention particulière a été accordée à la structure physique du PASA qui conditionne le 
comportement mécanique des nanocomposites. Nous avons montré par Analyse 
Calorimétrique Différentielle (ACD) que la présence des nanoparticules a pour effet de faire 
chuter le taux de cristallinité de la matrice polyamide au-delà du taux seuil de 10% en 
masse. L’étude de la cristallisation dynamique des systèmes hétérogènes a permis de mettre 
en évidence un retard dans la nucléation du PASA expliquée par une limitation de la diffusion 
des segments de chaînes en présence d’HAp en dessous de 10% en masse. Une compétition 
entre les mécanismes cinétique et thermodynamique de la cristallisation de la matrice a ainsi 
été proposée. Elle pourrait être interprétée en termes de contraintes topologiques exercées 
par les nanoparticules sur la cinétique de diffusion et de nucléation. La présence d’une phase 
cristalline polymère étant indispensable pour des raisons de stabilité thermique et 
dimensionnelle, les taux en céramique utilisés seront inférieurs à 10% en masse. 
 
L’influence de l’eau et des renforts sur la cinétique de relaxation aux échelles locale et 
délocalisée a été étudiée par analyse diélectrique et mécanique. Trois modes de relaxation 
associés au PASA pur ont été détectés par les techniques des Courants Termo-Stimulés 
(CTS) et de Spectrométrie Mécanique Dynamique (SMD). Il s’agit des modes sous-vitreux γ 
et β liés respectivement à la mobilité des séquences méthyléniques et de complexes amide-
eau, et du mode principal α associée à la manifestation dynamique de la  transition vitreuse. 
Tous ces processus de relaxation sont plastifiés par l’eau absorbée. Les évolutions de leurs 
intensités et positions en température ont été expliquées en s’appuyant sur des résultats de 
la littérature attestant d’une densification du réseau amorphe avec l’hydratation. La 
diminution des forces interchaînes par la substitution des liaisons hydrogène directes entre 
sites amides par des ponts amide-eau-amide permettrait un réarrangement des 
macromolécules entraînant une diminution du volume libre et in fine des mouvements de 
relaxation confinés associés à une dynamique de relaxation plus importante. Le 
réarrangement des macromolécules en un système plus dense a été démontrée par la 
diminution de l’entropie d’activation des modes sous-vitreux et l’augmentation du module 
élastique G’ sur le plateau vitreux avec la concentration croissante en molécules d’eau. 
 
La Spectrométrie Diélectrique Dynamique (SDD) a mis en évidence l’existence de deux 
modes principaux à haute fréquence nommés α1 et α2. Ces deux processus ont des 
comportements bien décrits par une loi Vogel-Fulcher-Tammann et ont été reliés à deux 
phénomènes de relaxation principaux impliquant des entités moléculaires différentes. Ce 
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résultat a été relié à l’apparition d’un pic de fusion en ACD dans une gamme de température 
inférieure à la gamme de fusion du PASA. Ce nouveau pic n’est observé que lorsque le 
polymère est amené à l’état fondu et indique un phénomène de ségrégation de phases à 
l’état liquide. Enfin, la séparation du mode de relaxation principal en deux composantes sous 
l’effet de l’hydratation prolongée du PASA mesurée par SMD conforte ces éléments. 
L’existence de deux types de segments de chaîne a été démontrée, permettant de classer le 
PASA dans la famille des polymères séquencés. Ces séquences de chaînes sont qualifiées de 
« flexibles »  et « rigides ». 
 
L’incidence des nanoparticules d’HAp sur les cinétiques relaxationnelles des nanocomposites 
a été étudiée par ces mêmes techniques. Une parfaire corrélation entre les résultats en ACD 
et CTS a été montrée. Par CTS, nous avons observé une nette augmentation de l’intensité de 
la relaxation principale α au passage du taux critique en HAp de 10% en masse. 
L’augmentation de la quantité de phase amorphe permet d’expliquer les mesures 
diélectriques. Par SDD, un phénomène analogue a été détecté mais exclusivement sur le 
mode α2 avec une brusque augmentation de l’intensité de relaxation au passage du taux 
critique en HAp et une augmentation continue des temps de relaxation avec le taux en 
céramique. Seule la phase amorphe α2 interagit avec les nanoparticules, la phase α1 étant 
totalement exclue des interactions entre les phases organique et inorganique des 
nanocomposites. Ceci nous a permis de proposer un modèle pour la structure physique des 
nanocomposites : une phase amorphe, désignée par α1, composée de séquences de chaînes 
majoritairement flexibles, et une phase amorphe, appelée α2, composée de séquences de 
chaînes majoritairement rigides où se localisent les nanoparticules. 
 
A l’échelle locale, un nouveau mode de relaxation consécutif à l’introduction d’HAp a été 
détectée par Analyse Mécanique Dynamique (AMD). Il a été assigné à la formation de 
liaisons hydrogène entre les sites amides de la phase amorphe α2 et la surface des 
nanoparticules. L’effet renforçant de la céramique est mis en évidence par les essais 
dynamiques en cisaillement d’une part, et statique en flexion 3 points d’autre part. Le 
module de cisaillement dynamique sur les plateaux vitreux et caoutchoutique et le module en 
flexion augmentent tous avec le taux en HAp par rapport au PASA pur : respectivement 60, 
90 et 40% pour le nanocomposite chargé à 20% en masse. 
 
L’analyse des courbes maîtresses par SMD montre que dans les conditions dans lesquelles 
les nanocomposites sont destinés à être utilisés (environnement hydrique, température et 
fréquence physiologique), ils se trouvent dans la zone viscoélastique. Tant que l’écart entre 
la température physiologique et la température de relaxation mécanique reste supérieur à  
30°C, le nanocomposite garde un comportement majoritairement vitreux avec un module 
supérieur au PASA pur. Notons cependant qu’il fait préserver une part de viscoélasticité pour 
assurer un amortissement suffisant. 
 
Cette étude a montré la potentialité de nanocomposites à matrice polyamide semi-
aromatique et renfort nanohydroxyapatite pour des applications comme biomatériau de 
substitution osseuse. Le travail effectué a montré qu’une teneur en cycles aromatiques plus 
importante est nécessaire pour déplacer la zone viscoélastique vers les hautes températures 
et bénéficier de l’augmentation du module vitreux consécutive à l’introduction de 
nanoparticules d’HAp. L’accent devra également être porté sur l’amélioration de la dispersion 
ou la prévention de la formation d’agrégats susceptibles de créer des concentrations de 
contraintes catastrophiques sous grandes déformations ou à l’impact. Compte tenu du 
nombre important de paramètres, certains points fondamentaux restent à explorer : citons 
par exemple la corrélation entre la densité de liaisons hydrogène, la fragilité (au sens 













































































































TITLE : PROCESSING AND PHYSICAL PROPERTIES STUDY OF HYBRID 




In orthopaedics, the implantation of biomaterials having higher mechanical properties than 
bone leads to physiological stress field deviation (stress-shielding effect) disturbing calcified 
tissues remodelling processes. In a biomimetic way and based on the mechanical impedance 
matching concept, this work deals with processing and physical properties study of hybrid 
nanocomposites composed of a polyamide matrix reinforced with hydroxyapatite 
nanoparticules. The calorimetric analysis by DSC allowed the determination of nanoparticles 
effect on matrix dynamic crystallisation. The dielectric techniques BDS and TSC pointed out 
two principal relaxation processes and provided information about the nanoparticles 
localisation. Dynamic and static mechanical measurements (respectively by DMA and three 
point bending) displayed the combined reinforcing effect of hydroxyapatite and absorbed 
water for T<Tg and their additional plasticization role on the principal relaxation process. The 
association of a semi-aromatic polyamide with hydroxyapatite nanoparticles was necessary to 
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En chirurgie orthopédique, l’implantation de biomatériaux ayant des propriétés mécaniques 
plus élevées que celles de l’os conduit au phénomène de déviation des contraintes 
physiologiques à l’origine d’une perturbation du remodelage des tissus osseux. Dans une 
logique biomimétique et sur la base du concept d’adaptation d’impédance mécanique, ces 
travaux proposent l’élaboration et l’étude des propriétés physiques de nanocomposites 
hybrides à base polyamide renforcé par des nanoparticules d’hydroxyapatite. L’analyse 
calorimétrique par ACD a permis d’étudier l’influence des renforts sur la cristallisation 
dynamique de la matrice. Les techniques diélectriques SDD et CTS ont révélé l’existence de 
deux relaxations principales et renseigné sur la localisation des renforts. Des mesures 
mécaniques dynamiques (SMD) et statiques (flexion trois points) ont permis de mettre en 
évidence le rôle renforçant combiné joué par l’hydroxyapatite et les molécules d’eau 
absorbées pour T<Tg, et leur effet plastifiant sur la relaxation principale. Le choix d’une 
matrice polyamide semi-aromatique et de renforts de taille nanométrique s’est avéré 
indispensable à l’élaboration d’un nouveau biomatériau alliant une parfaite biocompatibilité et 
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